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製造業における代表的な金属加工技術の一つとして切削加工が挙げられる。エンドミル
やドリルといった切削工具には刃先の高硬度化・強靭化に対応すべく、ハードコーティン
グ材料が幅広く利用されている。現在、切削工具のハードコーティング材料にはB1型(岩塩
型 )結晶構造を有するTiNやCrNといった遷移金属窒化物をベースとする材料が多く使用さ
れており、その特性改善には各種の第3元素の添加が有効である。この第3元素の添加効果
は遷移金属窒化物に対して置換型固溶 (元素置換 )が可能かどうかによって大きく変わる。
本論文ではこれまでに行われてきた遷移金属窒化物に対する各種第3元素の添加挙動 (固溶
/非固溶 )を化学結合論に基づいて整理を試み、そこから新たに遷移金属窒化物に対する添
加元素としてGaに着目した。Gaの窒化物であるGaNは遷移金属窒化物に対して置換型固溶
する可能性を秘めており、それに伴い高硬度化を達成できると考えた。そこで、ベースと
なる遷移金属窒化物にはCrNを採用し、Cr-Ga-N薄膜の作製を考案した。本論文では作製し
たCr-Ga-N薄膜の諸特性を調査することで遷移金属窒化物に対するGaの添加効果を明らか
にした。  
 本論文は全7章で構成されている。  
第 1 章では、切削工具材料として使用される代表的な硬質材料に関して遷移金属窒化物
を中心に、それらの特徴と研究開発動向についてまとめた。遷移金属窒化物に対する第 3
元素の添加効果を化学結合論に基づき、添加元素がつくる窒化物の形態で整理した。そこ
から遷移金属窒化物に対する Ga の添加に高硬度化の可能性を見出し、新たに B1 型結晶構
造をベースとする Cr-Ga-N 薄膜を作製し、その効果を検証するという本研究の目的を明ら
かにした。  
第 2 章では、Cr-Ga-N 薄膜の作製手法について検討した。成膜手法にはパルスレーザー
堆積法を採用し、その成膜装置の仕様について述べた。また、作製した薄膜の特性評価方
法についても記述した。  
第 3 章では CrN に対する Ga の添加挙動 (固溶 /非固溶)について検証した。固溶 /非固溶の
判定を明確にするため、基板材料に MgO(100)を利用し、単結晶に近い組織を有するエピタ
キシャル Cr-Ga-N 薄膜の作製を試みた。作製した薄膜の Cr に対する Ga の組成比は x = 0.10
であるが、成膜中の基板温度が Tsub ≥ 773 K の場合、薄膜中の Ga は GaN の常圧安定相で
ある B4-GaN として薄膜中に存在し、CrN には完全に固溶していないことが確認された。
一方、基板温度 Tsub = 673 K の場合、薄膜はエピタキシャル成長していることが確認され、
GaN は CrN に対して置換型で固溶することが可能であり、B1-(Cr,Ga)N といった新規準安
定固溶体の作製に成功した。また、GaN が CrN に固溶することで CrN よりも硬度が上昇
することが確認された。  
第 4 章では、Ga 組成比 x ≥ 0.10 の Cr1-xGaxN 薄膜を作製し、Ga 含有量が Cr1-xGaxN 薄膜
の特性に及ぼす影響を調査するとともに CrN に対する GaN の最大固溶量を評価した。Ga
ii 
組成比 x = 0 ~ 0.31 の範囲では薄膜は B1 型結晶構造単相であり、x の増加に伴いその格子
定数も増大し、GaN が CrN に固溶していることが示唆された。一方、x ≥ 0.38 の薄膜では
B4-GaN に起因する第二相の存在が認められた。このことから、本成膜手法による CrN に
対する GaN の最大固溶量は x = 0.31 ~ 0.38 の範囲にあることが明らかとなった。薄膜の硬
度に関しては、B1-(Cr,Ga)N 単相である x = 0 ~ 0.31 の範囲では x の増加に伴い、その硬度
も上昇し、最大で 29 GPa の硬度を示した。  
第 5 章では GaN の固溶による CrN の格子定数増大要因について検証した。GaN は CrN
に固溶することでその格子定数を大きく増大させた。この格子定数増大の要因としては薄
膜の内部応力や、B1-GaN よりもはるかに大きい格子定数をもつ B3-GaN の存在が疑われた。
しかし、薄膜に残留した内部応力を評価したところ、格子定数変化との関連性は低いこと
が確認された。また、一方でイオンビームのチャネリング効果を利用し、RBS によりエピ
タキシャル Cr-Ga-N 薄膜中の Ga 位置の推定を行った結果、Ga は B1 型結晶構造の Cr サイ
トを置換していることが示唆された。CrN に対する GaN の固溶による格子定数変化はベガ
ード則に従わず、この要因に関してはおそらく CrN と GaN の化学結合状態の大きな違い
によるもの推測される。  
第 6 章では、薄膜の更なる高硬度化を目的とし、CrN に対して GaN を強制的に固溶させ
る手段を検討し、GaN の最大固溶量の増加を試みた。そこで化学結合論に基づき、Cr1-xGaxN
薄膜に対して新たに第 4 元素として O の添加を考案し、その効果を検証した。O を添加す
ることで GaN の最大固溶量が x = 0.48 まで増加することに成功し、その硬度に関しても 32 
GPa までの上昇を達成した。この O 添加の効果は薄膜中に Ga-O 間の結合の存在が加わる
ことで、その化学結合状態としてはイオン性が上昇し、Ga の 6 配位化を促進させ、より安
定的に Ga が B1 型結晶構造をとれるようになったためと考えられる。  
 第7章では本研究で得られた結果をまとめ、総括とした。遷移金属窒化物に対するGa添
加の有効性および遷移金属窒化物の材料設計における化学結合論の重要性を示した。  
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第 1章 
 
序論 
 
1.1 はじめに 
 
ものづくり産業における重要な基盤技術の一つに切削加工が挙げられる。切
削加工はエンドミルやドリルといった切れ刃をもつ切削工具を使用して被削
材を所定の形状・寸法に除去する機械加工である。切削加工の主な被削材とし
ては金属や繊維強化プラスチックなどの材料があり、近年の切削加工に対する
市場からのニーズとしては主に下記の項目が挙げられる。 
 
(1) 環境負荷低減を目指したドライ加工および極微量潤滑油供給方式
（Minimum quantity lubrication：MQL）加工の実現 1-3) 
(2) 耐熱合金や炭素繊維強化プラスチック(Carbon fiber reinforced plastics：
CFRP)といった難削材の加工 4-6) 
(3) 生産能率向上のための高速加工 7-11) 
 
これらの要求の実現は、切削工具側からすると加工中の刃先にかかる負荷
(切削抵抗、切削熱)を増大させる要因として働き、必然的に Fig. 1-112)に示す各
種の工具摩耗の促進とそれに伴う工具寿命の低下を招く。これらの課題に対し
て加工条件および工具形状の最適化や工具材料の改善により、切削工具のパフ
ォーマンスの向上が日々取り組まれている。この中でも特に切削工具材料の性
能は重要な要素となる。これまでも、新たな工具材料の開発により、切削工具
の性能は飛躍的な改善を成し遂げてきた。Fig. 1-2 に近年の世界市場における
切削工具の流通量の推移 13)を示す。Fig. 1-2 に示すように、工具材料にはダイ
ヤモンドや立方晶窒化ホウ素(c-BN)といった様々な硬質材料が使用されるが、
特に近年では切削工具の主流は超硬合金を母材としたコーティング工具であ
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ることが分かる。また、年代別の推移から今後もこのコーティング工具の流通
量は増加していくことが予測される。ここではまず始めに主な切削工具材料の
特徴とそれらの開発動向について述べる。 
 
 
 
Fig. 1-1 Primary wear types and their locations on the cutting edge. 12) 
 
 
 
Fig. 1-2 Global market for hard and super-hard cutting materials. 13) 
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1.2 切削工具用材料の種類と特徴 
 
Fig. 1-3 に代表的な切削工具材料のその硬度と靭性の関係を示し、Table 1-1
にそれらのバルク体における特性を示す 14)。最も高硬度な物質はダイヤモン
ドであるが、ダイヤモンドは靭性に乏しく欠けやすい特徴を持つ。一方、高速
度工具鋼やステンレス鋼の硬度はダイヤモンドに比べれば遥かに劣るが高い
靭性を有する。このように、材料の硬度と靭性はトレードオフの関係にあり、
被削材の種類や目的の加工により工具材料を選定する必要がある。本研究では
TiNに代表される遷移金属窒化物を研究対象としているが、まず遷移金属窒化
物以外の主な硬質材料についてその概要をまとめる。 
 
 
Fig. 1-3 Relationship between hardness and toughness in the representative tool 
materials. 14) 
 
Table 1-1 Properties of the representative tool materials.14) 
Material 
Density 
/ g cm-3 
Melting 
point / °C 
Hardness 
/ GPa 
Young’s 
modulus 
/ GPa 
Thermal 
exp. coeff. 
/ 10-6 K-1 
Diamond 3.52 3800 10000 910 1.0 
c-BN 3.48 2730 5000 660 - 
DLC 1.5 ~ 3.5 - 1000 ~ 8000 100 ~ 700 - 
TiC 4.93 3060 2800 470 8.0 ~ 8.6 
TiN 5.4 2950 2100 590 9.4 
Al2O3 3.98 2040 2100 400 8.4 
WC 15.72 2770 2350 720 7.8 ~ 9.3 
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1.2.1 代表的な切削工具材料(ダイヤモンド、c-BN、DLC、超硬合金) 
 
ここでは切削工具として使用される代表的な硬質材料としてダイヤモンド、
c-BN (Cubic boron nitride)、DLC (Diamond-like carbon)、超硬合金についてその
特徴を述べる。 
ダイヤモンドは炭素が sp3混成軌道の化学結合状態をとる共有性結合物質で
ある。ダイヤモンドは最も硬い材料であり、熱伝導率は高く、熱膨張係数は極
めて小さい 15)。これらの特性からダイヤモンドは切削工具材料として重要な
役割を占めている。ダイヤモンドは非常に高硬度ではあるが、炭素は鉄系材料
に対して固溶しやすい性質から、ダイヤモンド工具は鉄鋼材料の切削では急速
に摩耗を促進させてしまうため使用には適さない。しかし、被削材が非鉄系材
料であればダイヤモンド工具は他の工具材料をはるかに上回る耐摩耗性と高
い加工精度を与える。特に近年のダイヤモンドコーティング工具の性能向上は
著しく、超硬合金の切削をも可能としている 16,17)。 
ダイヤモンドに次ぐ硬度を有する材料として c-BN が挙げられる 15)。c-BN
はダイヤモンドと同様にヤング率および熱伝導率も高く、切削工具材料として
優れた特性を有する。これは c-BNの化学結合状態がダイヤモンドと同様に B-
N 間の sp3 混成軌道による共有性結合をとることに由来する。c-BN 工具の最
大の特徴はダイヤモンド工具が不得意とする鉄鋼材料の切削が可能である点
が挙げられる。これは c-BNがダイヤモンドと異なり鉄系材料に対して固溶し
にくく、なおかつ高温でも安定した物質であるためである。 
またダイヤモンドと同じ炭素で構成される材料に DLC がある 18)。DLC はア
モルファス状炭素のことを指し、その炭素は sp3 および sp2 混成軌道による結
合が混在している状態となっている。DLC はこの sp3結合の割合が大きい場合
にはダイヤモンドに近い性質を示し、sp2 結合の割合が大きい場合にはグラフ
ァイトに近い性質を示す。DLC は高硬度かつ低摩擦係数という特徴から切削
工具のコーティング材料として利用されている。DLC コーティング工具は特
にアルミニウム合金の加工 19,20)や微小径ドリルによるプリント配線板のスル
ーホール加工 21)にてその効果を発揮する事例が報告されている。 
またこの他にも重要な切削工具材料としては超硬合金が挙げられる。切削工
具に使用される超硬合金は主に WC に対して 10 vol%程度の Co をバインダー
に用いたWC-Co 系超硬合金となっている。現在、WC-Co系超硬合金はコーテ
ィング工具の母材として使用されており、工具材料の中核を担っている 22)。 
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1.2.2 遷移金属窒化物 
 
1.2.1 項に述べた各種の材料以外に切削工具に用いられる代表的な高硬度材
料に遷移金属窒化物が挙げられる。遷移金属窒化物は超硬合金を母材とし、コ
ーティング材料として主に使用される。遷移金属窒化物のコーティング工具は
硬さと靭性を兼ね備えており、その被削材として鉄鋼材料を中心に幅広い対象
を持つ。そのため 1.1節で述べた様に、遷移金属窒化物をベースとしたコーテ
ィング工具の市場流通量は増加傾向にあり、その市場的価値は非常に大きい。 
遷移金属窒化物は多くは fcc 構造をもつ遷移金属の正八面体位置に N が侵
入型で存在しており、窒化物の中では侵入型窒化物に分類される 23)。Table 1-
2 に各種の遷移金属窒化物の特性 24)を示す。遷移金属窒化物の多くは Fig. 1-4
に示すように B1(岩塩)型の結晶構造をとる。遷移金属窒化物は一般的に高硬
度、高融点であり、耐酸化性、耐食性に優れるといった特徴を有する。これら
の遷移金属窒化物は金属的電気伝導性を有しており、これは第二隣接である金
属元素同士の直接結合に由来するとされている。 
これら遷移金属窒化物の中でも特に TiN および CrN がハードコーティング
材料のベースとして用いられる場合が多い。Table 1-2 に示すように TiN は遷
移金属窒化物の中でも硬さに優れている特性をもつ。一方、CrNは TiNに比べ
て硬さは劣るが、耐酸化性に優れるといった特性を有する 25,26)。これは大気中
の高温環境下にさらされた場合に、その表面に生成される Cr2O3の酸化物層が
薄膜内部への酸素拡散を防ぐバリアとして機能することに由来する 27)。これ
までに TiN や CrN をベースとし、ハードコーティング材料としての性能向上
を目的とした様々な研究開発が行われてきた。次に、その遷移金属窒化物の特
性改善の取り組みについて述べる。 
 
Table 1-2 Properties of transition nitrides. 24) 
Material 
Crystal 
structure 
Lattice 
parameters, Å 
Micro hardness, 
kg / mm 
Melting or 
decomposition 
temp., ℃ 
TiN B1 4.240 2000 2949 
ZrN B1 4.577 1500 2982 
HfN B1 4.526 1600 3387 
VN B1 4.140 1500 2177 
CrN B1 4.149 1100 1500 
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Fig. 1-4 Crystal structure of B1 type for transition nitrides. 
 
 
1.3 遷移金属窒化物をベースとしたコーティング材料の研究・開発動向 
 
Fig. 1-5に遷移金属窒化物を中心としたハードコーティング材料の変遷 14)を
示す。遷移金属窒化物コーティングの実用化は 1970 年ごろから化学気相成長
法 (Chemical vapor deposition: CVD) により作製された TiNに始まる。しかし、
CVD法では成膜時におよそ 1000 ℃近くの高い温度を必要とすることから、使
用できる基板材料が制限されてしまうため、その成膜方法は次第に物理気相成
長法 (Physical vapor deposition: PVD) に移り変わる。PVD法ではおよそ 600 ℃
以下の低温で比較的密着性の良い薄膜が得られる。また、プラズマを用いた
PVD 法では、従来法と比較して他元素から構成される薄膜の合成が容易とな
り、遷移金属窒化物コーティングの特性改善が積極的に行われた。 
この TiNや CrNなどの遷移金属窒化物の高硬度化手法としては第 3、第 4元
素の添加が有効であり、その高硬度化メカニズムは(1)添加元素の置換型固溶
による固溶硬化と(2)薄膜のナノコンポジット化による組織制御に大別するこ
とができる。(1)に関しては 1980 年代の後半から TiAlN や TiCN といった 3 元
系窒化物により始まる。その後、この置換型固溶系のハードコーティングは
1990年代にかけて急速な市場への広がりを見せ、次第に TiAlCrN28)にみられる
4 元系窒化物が登場する。一方で(2)のナノコンポジット化による組織制御は
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1995年に Vepřek によりその概念が提唱され 29)、およそ 2000 年代に入り TiSiN
や CrSiN といったナノコンポジットハードコーティングが実用化された。 
現在ではこれら置換型固溶による固溶硬化やナノコンポジット化による組
織制御を組み合わせた多元系窒化物 30-33)の研究開発が行われ実用化に至って
いる 34, 35)。また一方で、Fig.1-613)に示すように遷移金属窒化物をベースとした
ハードコーティング材料は添加元素による性能向上以外に異なる薄膜材料の
積層化、多層化によりそれらの機能の複合化および強化を図り 36-42)、市場から
のニーズに対応している。 
次に第 3 元素添加による(1)添加元素の置換型固溶による固溶硬化と(2)薄膜
のナノコンポジット化による組織制御について、より具体的な内容について述
べる。 
 
 
Fig. 1-5 Trend in coating material development for cutting tools. 14)  
 
 
Fig. 1-6 Characteristics coating architectures of PVD technology. 13) 
 第 1 章 序論  
 8 
 
1.3.1 置換型固溶による固溶硬化 
 
TiN や CrN といった遷移金属窒化物に対して置換型固溶による特性改善を
達成した第 3 元素の代表例としては Al が挙げられる。1986 年にMünz ら 43,44)
によってスパッタリング法により作製された(Ti,Al)N 薄膜が発表された。
(Ti,Al)Nは TiN の Ti サイトの一部を Al に元素置換した材料であり、別の表現
をすると TiN に AlN が固溶したことを意味している。この(Ti,Al)N は TiN に
比べて、薄膜の高硬度化、耐酸化性の向上を達成した。それ以降、1990年代に
おいては多くの研究者により Ti-Al-N 薄膜 45-50)や Cr-Al-N 薄膜 51-56)といった 3
元系窒化物が盛んに研究された。AlNの固溶による高硬度化は固溶硬化による
ものとして考えられている。 
(Ti,Al)N や(Cr,Al)N といったこれらの AlN が固溶した遷移金属窒化物は準
安定相であり、平衡環境下では作製できない材料である。これを(Cr,Al)Nを例
にとって説明すると、(Cr,Al)N は B1 型結晶構造を有する CrN (Fig. 1-7 (a))の
Crサイトの一部を Al に元素置換した構造をとる(Fig. 1-7 (b))。Fig. 1-7(c)に示
すように AlN は常圧安定相に B4 型(ウルツ鉱型)結晶構造をとるため、平衡環
境下においてAlNは結晶構造が異なるCrNに対して固溶することができない。
しかし、AlNはおよそ 23GPa以上の高圧下で B1型結晶構造への相変態を引き
起こすことが実験的に報告されている 57-59)。また B1-AlN の格子定数は a = 
0.399 nm となっており、TiNや CrNの格子定数に近い値をとる。そのため非平
衡プロセスを利用した合成に限り AlN を高圧相である B1 型結晶構造のまま
CrN に置換型固溶させることが可能となる。また、Al 以外の金属元素で遷移
金属窒化物に対して置換型固溶を可能とする添加元素としては、TiNに対して
は Cr60,61)、V62)、Nb62)、Zr61)、Ta63,64)、W65)が挙げられ、CrN に対しては V66)、
Nb67,68)、Zr69)、Mo67)、Ta70)、W67)等が報告されている。 
また遷移金属窒化物に対しては C71,72)や O73-76)といった非金属元素も置換固
溶することが確認されている。これらの非金属元素は B1型結晶構造を有する
遷移金属窒化物の N サイトを置換する。特に CrN に対して O を固溶させた
Cr(N,O)は O含有量の増加に伴い高硬度化を達成している。また、浅見 77)は CrN
に O が固溶することに着目し、B1 型結晶構造を有する MeO (Me: Cu, Ni, Mn, 
Mg)といったモノオキサイドを O の二重置換により CrN に固溶させた
(Cr,Me)(N,O)薄膜 (Me: Cu, Ni, Mn, Mg)を作製し薄膜の高硬度化を図っている。 
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Fig. 1-7 Crystal structures of (a) CrN, (b) B1-(Cr,Al)N and (c) AlN. 
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1.3.2 ナノコンポジット化による組織制御 
 
遷移金属窒化物のナノコンポジット構造を形成する代表的な添加元素とし
ては Si が挙げられる。ナノコンポジット構造は Vepřek29,78,79)により提唱された
概念であり、その模式図を Fig. 1-8に示す。これらのモデルでは微結晶である
遷移金属窒化物 (nc-TN)の周囲を 1 nm 以下の厚みのアモルファス状の a-SiNx
が取り囲む構造モデルとなっている。この構造モデルでは微結晶が転位源とな
り得ないために塑性変形が発生せず、非晶質内に存在するマイクロクラックの
大きさにより強度が決まる。しかしアモルファス層の厚さが非常に薄いのでア
モルファス層内に発生するマイクロクラックは極めて小さく、クラックの伝搬
も微結晶で阻止されるので硬度が上昇するとされている 29,80)。また一方で Si
を添加したナノコンポジット構造を有するCr-Si-N薄膜では耐酸化性の向上も
いくつか報告されている 80)。これは高温環境下においては薄膜中の Si がその
酸化物である SiO2 を形成し、酸化防止バリアとして機能すると考えられてい
る 81)。現在、ナノコンポジットコーティングは TN / SiNx系以外にも TN / Metal
系 82-84)、TN / BN 系 85,86)、TN / a-C (DLC)系 87,88) (T : 遷移金属)の存在が報告さ
れている。 
 
 
 
Fig. 1-8 Conceptual diagram of nanocomposite structure. 78) 
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1.4 遷移金属窒化物に対する第 3元素の添加効果の分類 
 
これまでに述べてきた様に、遷移金属窒化物における第 3 元素の添加による
代表的な強化手法としては、置換型固溶とナノコンポジット化に分類される。
ナノコンポジット構造は添加元素の非固溶の形態の一種であると言える。この
ことから、遷移金属窒化物に対する第 3元素の添加効果はその添加元素が固溶
/非固溶のいずれかの形態をとるかによって大きく変わる。1.3.1 項でも述べた
様に非平衡プロセスを利用した場合、AlNは遷移金属窒化物に固溶することが
できる。これは AlNが高圧相として B1 型結晶構造をとれることに起因してい
る。このことから、添加元素が遷移金属窒化物に対して固溶できるかどうかは
添加元素のつくる窒化物の形態に影響されると考えられる。また、この窒化物
の形態というのは各元素と N がどのような化学結合状態をとるかによって変
わる。そこで、これまでに個々に研究されてきた第 3元素の添加による遷移金
属窒化物の材料設計の全体をその添加元素がつくる窒化物の形態から整理し
た(Fig. 1-9)。まず始めに、Fig. 1-9 (a)に周期表をベースに各元素がつくる窒化
物の分類を行った。この分類はそれぞれの元素がつくる窒化物の化学結合状態
およびそれらの結晶構造を考慮しており、以下の 5つのグループに分けること
ができる。なお、本章ではこれ以降 T は遷移金属を意味する。 
 
グループA : 第 1、2、3族の元素 (ランタノイド元素も含む)。これらの元素群
がつくる窒化物はイオン性窒化物に分類される。 
グループB : Ti、V、Cr、Zr、Nb、Hf。モノナイトライドをつくり、B1型結晶
構造をとる元素群。これらの窒化物は侵入型窒化物に分類される。 
グループC : Mn、Fe、Mo、Ta、W。モノナイトライドをつくらない侵入型窒
化物をつくる元素群。 
グループD : 第 7-12族元素 (Mn、Feを除く)。窒化しにくい、もしくは窒化し
ない金属元素群。 
グループE : 第 13、14族元素 (B、C を除く)。これらの元素群がつくる窒化物
は共有性窒化物に分類される。 
 
グループ Aの元素群がつくるイオン性窒化物には Li3N、Mg3N2、Ca3N2など
が挙げられる。これらの窒化物における Nは N3-イオンとして存在していると
みなすことができる。これらのイオン性窒化物は水に溶解して分解し、化学的 
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Fig. 1-9 (a) The classification of nitrides by their chemical bonding state and 
structures. (b), (c) The behaviors of additional elements to transition metal nitrides. 
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安定性は低い。なお、イオン性窒化物をつくる元素を遷移金属窒化物に添加し
た研究例はほとんどなく、本節ではこれ以降、議論の対象から外すこととする。 
グループ B の元素群がつくる窒化物は 1.2.2 項で述べた B1 型結晶構造の遷
移金属窒化物に相当する。 
グループ C の元素群がつくる窒化物は侵入型窒化物ではあるものの、B1 型
結晶構造をとらない。これらは Mn4N、Fe4N、Mo2N、Ta2N、W2N といった窒
化物を形成する。 
グループ D の元素群に関しては窒化物の自由生成エネルギーが高く 23)、窒
化しにくい、もしくは窒化しない金属元素となっている。 
グループ Eの共有性窒化物はその化学結合状態は共有結合が支配的であり、
その構造は各元素と N の sp3結合による正四面体構造を基本としている。Al、
Ga、In といった第 13 族元素の窒化物は常圧安定相に B4 型結晶構造をとる。
Si、Geといった第 14族元素は Si3N4 や Ge3N4といった窒化物になる。同じ第
14族元素である Snに関してその窒化物の作製が困難であり、作製報告例 89)も
わずかである。なお、同じ 13族、14族元素には第一周期に Bと C が存在する
が、これらは非金属元素であるため議論の対象からは外すこととする。 
 
ここで、これらグループ B ~ Eの各元素群を遷移金属窒化物に対して添加し
た場合の挙動を、その材料作製方法が平衡プロセスと非平衡プロセスの場合に
分けて整理する。この添加元素の挙動というのは遷移金属窒化物に対して置換
型固溶をするかどうかに主眼を置き、その判別は報告者それぞれの主張に基づ
くものとする。 
まず、Fig. 1-9 (b)に示すように、平衡プロセスにより、グループ B ~ Eの各
元素を遷移金属窒化物に対して添加した場合の挙動を議論する。グループ B ~ 
Eのうち、平衡プロセスを利用する限り、遷移金属窒化物に対して置換型固溶
が可能な添加元素はグループ B の遷移金属のみである。その一例として Fig. 
1-10 の状態図に示すように、TiN に対しては V、Zr、Nb、Hf がそれぞれ擬二
元系で全率固溶型の置換型固溶体を形成している 90)。これに対して、グループ
B以外の元素を遷移金属窒化物に添加した場合、2相以上に分かれるか、もし
くは 3 元系窒化物や金属間化合物を形成することになる。実際に TiN 粉末に
Ti と Al の粉末を混合して焼結した例では、焼結温度によりその生成物の割合
は異なるものの Ti2AlN、TiNおよび金属間化合物(Al3Ti、TiAl 等)から成る混合
物の生成が報告されている 91,92)。このように平衡状態では窒化物の結晶構造が
B1型以外をとるグループ C、D、Eの元素は遷移金属窒化物に対して固溶する
ことができない。 
 第 1 章 序論  
 14 
 
Fig. 1-10 Miscibility behavior of TiN with other nitirides. 90) (a) TiN and VN, (b) TiN 
and ZrN, (c) TiN and NbN, (d) TiN and HfN 
 
 
次に非平衡プロセスの場合の遷移金属窒化物に対する第 3 元素の添加挙動
をまとめる。Fig. 1-9 (c)に示すように、非平衡プロセスを用いて遷移金属窒化
物に第 3元素を添加した場合には、その添加元素の挙動が平衡プロセスの場合
と大きく異なる。非平衡プロセスを利用すると、グループ B以外の元素でも遷
移金属窒化物に対してある程度の量の置換型固溶が可能となり、準安定固溶体
を形成することが可能である。この準安定固溶体を形成する元素としてはグル
ープ C では Mo、Ta、W などが確認されており (それぞれ (T,Mo)N67)、
(T,Ta)N63,64,70)、(T,W)N65,67)の作製報告例が存在する)、グループ E の元素では
(T,Al)Nをつくる Al が挙げられる。このように非平衡プロセスを利用した場合
は遷移金属窒化物に対して幅広い元素が固溶可能となる。また、非平衡プロセ
スを利用してもグループ D の金属元素および Si は遷移金属窒化物に添加して
も置換型固溶体の形成には至らない。しかし、これらの添加元素はナノコンポ
ジット構造をつくることが可能であり、その添加量がわずかな場合(およそ 5 
mol%以下)は特性の向上が報告されている。それぞれの添加元素がつくるナノ
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コンポジッドの形態はグループ D の金属元素では nc-TN/Me タイプをとり 82-
84)、Si は nc-TN/a-SiNx78-80)となる。 
しかし、この第 3元素の添加挙動に関しては、厳密には固溶と非固溶の両方
の状態が混ざっていることも十分にあり得る。実際にMusil 93)はスパッタリン
グ法で作製したTi-Al-N薄膜がその成膜温度や成膜時のN分圧によってはAlN
が TiN に対して置換型固溶するだけには留まらず、AlN が非晶質層として存
在し nc-TiAlN/a-AlNといったナノコンポジット構造を形成する主張している。
非平衡環境下での結晶成長の過程は非常に複雑であり、遷移金属窒化物に対す
る添加元素の厳密な分類に関しては十分な検証が必要であるが、ここでは便宜
上、本手法による分類が最も端的に整理できているものと考えられることをこ
こに付記する。 
これまでに述べた様に各種の第 3元素の添加挙動は、その添加元素のつくる
窒化物の分類でおおよその整理が可能である。しかし、共有性窒化物をつくる
グループ E の元素は遷移金属窒化物に添加した場合、準安定固溶体をつくる
Al とナノコンポジット構造をつくる Si にみられるように、その元素によって
添加挙動が大きく異なる。また、Al および Si に関しては非平衡プロセスを利
用した遷移金属窒化物への添加事例は数多く存在するが、それ以外の共有性窒
化物をつくる第 13 族元素(Ga、In、Tl)および第 14 族元素(Ge、Sn、Pb)に関し
てはその報告例がほとんどなく、その添加挙動に関しては十分に明らかになっ
ていない。これらの元素を非平衡プロセスにより遷移金属窒化物に添加した場
合、その取りうる構造は Al のように準安定な置換型固溶体をつくるか、Si の
ようにナノコンポジット構造を形成するか、もしくはこれら以外の構造をとる
かのいずれかは予想できず、実際に作製を試みなければわからない。 
遷移金属窒化物に対するこれらの元素(Ga、In、Tl、Ge、Sn、Pb)の添加挙動
を明らかにすることは、今後の遷移金属窒化物の設計指針の更なる体系化に貢
献できると考えられる。また、この第 13族、第 14族元素の添加挙動を明らか
にすることで、これらを添加元素の一つとして現状の多元系ハードコーティン
グ材料への応用も視野にいれることができる。 
特に第 13族、第 14族元素の中では Gaの添加は遷移金属窒化物に対して準
安定固溶体である(T,Ga)Nを形成する可能性があり、また固溶することで高硬
度化達成の可能性も秘めている。また、(T,Ga)Nといった単相固溶体が作製で
きれば、それは新物質であることを意味し、合成するだけでも有意義であると
いえる。 
なお、Ga以外の第 13 族、第 14族元素(In、Tl、Ge、Sn、Pb)の添加を考えた
場合、Tl、Pbは人体に対して毒性があるためその取扱いが難しく、切削工具用
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コーティングへの応用が難しいと考えられる。また、Sn は先にも述べた様に
窒化しにくいことから遷移金属窒化物に対して固溶せずに nc-TN/Me系ナノコ
ンポジット構造をとることが容易に予想される。Ge に関しては遷移金属窒化
物への添加報告例はほとんどないものの、Sandu ら 94)の作製した Ti-Ge-N は
GeTi のアモルファス層を形成し、ナノコンポジット構造となることを主張し
ている。Inは Gaと同様に遷移金属窒化物に対して固溶する可能性はあるもの
の、InN の体積弾性率が AlN よりも低いことから高硬度化達成の可能性は低
い。以上の理由から本研究では、遷移金属窒化物に添加する第 3元素として Ga
に着目し、次に Ga添加の狙いについてその詳細を述べる。 
 
1.5 遷移金属窒化物に対する Ga 添加の狙い 
 
Gaの窒化物であるGaNは主に青色発光ダイオードとして用いられる半導体
材料である 95) 。GaNは常圧安定相に AlNと同じ B4型結晶構造をとり、その
バンドギャップは 3.39 eVを示す 23)。また、GaNは AlNと同様に高圧下で B4
型結晶構造から B1 型結晶構造への相変態を示す。Table 1-3 に AlN と GaN の
相変態圧力と各結晶構造における格子定数、体積弾性率を示す。GaNの B4型
結晶構造から B1 型結晶構造への相変態圧力はおよそ 37 ~ 53 GPa 以上である
ことが実験的に報告されている 96-99)。また、これらの報告によると B1-GaNの
格子定数は a = 0.3995 ~ 0.416 nm の範囲にあり、B1-AlNに近い格子定数をと
る。1.3.1 項で述べた様に非平衡状態では AlN が B1 型結晶構造を有する遷移
金属窒化物に対して置換型固溶が可能であることから、Ga の場合も同様に非
平衡プロセスを利用して遷移金属窒化物に対して添加した場合、B1-GaNとし
て遷移金属窒化物に置換型で固溶し、B1-(T,Ga)Nが形成される可能性がある。
加えて、B1型結晶構造の GaNの体積弾性率は同じ B1型結晶構造の AlNに比
べて高い値をとることが報告されている 99)。Fig.1-11に示すように物質の硬度
は体積弾性率とよい相関がある 100)ことが知られていることから GaN は遷移
金属窒化物に固溶した場合、高硬度化が達成できると考えた。 
ただし、GaN の B1 型結晶構造への相変態圧力は AlN に比べて 2 倍程度高
い値を必要とするため、非平衡プロセスを利用して遷移金属窒化物に対して
Gaを添加しても、GaNが常圧相のまま存在し、結果として B1-TN / B4-GaNの
2相状態になる可能性も大いにある。また一方で、GaNの標準生成ギブズエネ
ルギーは-78 kJ mol-1となっており、これは AlN (-287 kJ mol-1)および遷移金属
窒化物である TiN (-309 kJ mol-1)や CrN (-102 kJ mol-1)に比べて高い値をとる 23)。
このことから遷移金属窒化物に対して Gaを添加しても Gaが窒化せずに B1- 
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Table 1-3 Characteristics comparison of AlN and GaN. 
  AlN GaN 
For B4 type phase (Ambient pressure phase)   
Lattice parameter, a, c / Å23)  
a = 3.112 
c = 4.982 
a = 3.189 
c = 5.185 
Bulk modulus, B / GPa 207.9 57) 237 98) 
Pressure for phase transition  
from B4 to B1 type phase, Pt / GPa 
20 59) 
22.957) 
2358) 
37 97) 
47 96) 
52.2 98) 
53.6 99) 
For B1 type phase (High pressure phase)    
Lattice parameter, a / Å 
3.938 57)  
3.994 59) 
4.40 99) 
3.990 98) 
4.00697) 
4.16 99) 
Bulk modulus, B / GPa 295 99) 323 99) 
 
 
Fig. 1-11 Hardness of fcc metals, iconic crystals and covalent crystals as a function 
of bulk modulus.100) 
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TN / Gaの 2相共存の状態になる可能性もある。このように非平衡プロセスに
より遷移金属窒化物に対して Ga を添加した場合の予測をまとめると以下の 3
つが挙げられる。 
 
(1) 非固溶(Gaは金属で存在): B1-TN / Ga 
(2) 非固溶(GaN として常圧相で存在): B1-TN / B4-GaN 
(3) 置換型固溶体の形成: B1-(T,Ga)N 
 
そこで本研究ではこれら(1) ~ (3)に推測される遷移金属窒化物に対する Ga
の添加挙動を明らかにすることを第一の目的とし、非平衡プロセスにより T-
Ga-N薄膜の作製を試みた。 
また本研究ではベースとなる遷移金属窒化物に CrN を採用している。これ
には主に二つの理由がある。一つは CrN が TiN と並んで切削工具用ハードコ
ーティングのベース材料として積極的に利用されていることにある。もう一つ
の理由として CrN はその Cr と N の化学量論組成のずれがほとんどないこと
にある。TiN は化学量論組成から大きくずれることが可能であり、B1 型結晶
構造を維持したまま、そのN/Ti比がおよそ 0.6 ~ 1.1までとることができる 24)。
この TiN における化学量論組成のずれは格子欠陥により補っており、その格
子欠陥の量に伴い格子定数も変化することが知られている。このようにベース
となる遷移金属窒化物が化学量論組成からずれてしまうことは、Ga の添加挙
動を把握する際に大きな障害となる可能性がある。例えば、Ga を添加した場
合の格子定数変化を考察する際に、それが GaN の固溶によるものか遷移金属
窒化物の化学量論組成からのずれなのかが判断できなくなってしまう恐れが
ある。そのため、本研究では化学量論組成のずれがほとんどない CrN がベー
スとなる遷移金属窒化物として最適であると考えた。 
 
 
1.6 Cr-Ga-N系材料に関する先行研究 
 
これまでの Cr-Ga-N の 3 元系窒化物に関する先行研究をその材料作製方法
を平衡プロセスと非平衡プロセスの場合に分けてまとめる。平衡プロセスを利
用した研究では Cr、CrN、Cr2N、Ga、GaNといった粉末をそれぞれ 650 ~ 1000 °C
の範囲で焼結を行い、3元系窒化物のバルク体を作製している 101,102)。Fig. 1-12
にその 3 元系状態図の一例を示す 102)。この状態図では 3 元系窒化物として
Cr2GaNおよび Cr3GaNの存在が確認されている。Cr2GaNは六方晶をベースと
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した複雑な層構造をとることが報告されている 103)。一方、Cr3GaNは逆ペロブ
スカイト構造をとり、その格子定数は a = 0.382 nm となっている 104)。これら
の材料は電気伝導性、磁性、比熱といった物性に焦点をあてた調査がなされて
いる 103-106)。これら平衡プロセスによる材料作製の報告では B1-(Cr,Ga)N の存
在は報告されていない。 
また、非平衡プロセスを用いた場合では、希薄磁性半導体(Diluted magnetic 
semiconductors)としての利用を目的に、Ga-Cr-N 薄膜に関する研究報告例がい
くつか存在している。Satoら 107,108)は第一原理計算によりB4型結晶構造のGaN
に遷移金属である Mn、V、および Cr をそれぞれ数 mol%添加することで強磁
性の発現を予測し、それらのキュリー温度を求めている。また実験的なアプロ
ーチとしては高分子エピタキシー法(Molecular beam epitaxy)等により、Ga-Cr-N
薄膜を作製している 109-114)。しかし、いずれの報告例においてもこれらの Ga-
Cr-N 薄膜は B4 型結晶構造の GaN をベースに Cr を数 mol%ドープしたもので
ある。また、これらの薄膜中での Cr は B1-CrN もしくは Cr2N を形成するか、
B4-GaN の Ga サイトを置換固溶していると報告されている。このように、こ
れまでに B1-GaN が CrN に固溶した B1-(Cr,Ga)N 薄膜の合成例はなく、B1-
(Cr,Ga)Nのハードコーティング材料としての特性は未知のままである。 
 
Fig. 1-12 Isothermal section of the Cr-Ga-N system at 800 °C. 101) 
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1.7 本研究の目的 
 
これまでに述べてきたように平衡プロセスによる材料作製手法では GaN は
遷移金属窒化物に対して固溶することができないことが明白である。ただし非
平衡プロセスによる材料作製手法ではその限りではないと考えられる。本研究
では非平衡プロセスによる遷移金属窒化物薄膜の材料設計において、新たな第
3 添加元素として Ga に高硬度化の可能性を見出し、その添加効果を明らかに
することを目的としている。本研究ではそのベースとなる遷移金属窒化物薄膜
には CrN を採用した。GaN の特性を考慮すると、非平衡プロセスによって薄
膜を作製した場合には GaNは CrNへの置換型固溶が可能であることが予測さ
れる。しかし、これまでに B1-(Cr,Ga)Nといった準安定固溶体の存在は確認さ
れておらず、遷移金属窒化物に対する GaN の固溶/非固溶といった添加挙動は
未だに明らかになっていない。 
そこで、まず始めに成膜に使用するターゲット材料を含め薄膜の作製手法を
検討し、Cr-Ga-N 薄膜を作製することで CrN に対する GaN の添加挙動を明ら
かにする。次に GaN の添加による薄膜の高硬度化達成の狙いについてその有
効性を検証するため、薄膜に添加する Ga量を変化させ、その添加量が薄膜の
構成相および機械的特性に及ぼす影響について調査する。また、本研究では非
平衡プロセスという材料作製手法に着目し、化学結合論的観点から CrN に対
して GaNを強制的に置換固溶させるための新たな手法を模索した。 
 
1.8 本論文の構成 
 
本論文は本章を含め全 7章で構成される。第 2章では研究対象である Cr-Ga-
N薄膜の作製方法について検討し、その成膜装置の仕様および作製した薄膜試
料の評価方法について述べる。第 3章ではまず始めに CrNに対する GaNの固
溶/非固溶の挙動を確認するため、Cr-10 mol% Ga合金を成膜ターゲットに使用
し、MgO 基板を用いたエピタキシャル Cr-Ga-N 薄膜の合成について述べる。
第 4章ではターゲット材料に Cr-50 mol% Ga 合金と Cr板を組み合わせて使用
することで、薄膜に添加する Ga 量を制御し、Ga 含有量が Cr-Ga-N 薄膜の特
性に及ぼす影響を調査した。また第 5 章では第 4 章で得られた結果から GaN
の固溶による CrN の格子定数増大の要因について検証した。第 6 章では CrN
と GaNの化学結合状態に着目し、CrNに対して GaNを強制的に固溶させる手
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法を模索し、その効果を検証した。第 7 章では本研究で得られた結果をまと
め、総括とする。 
 
なお、本論文中には“固溶限”、“固溶体”という表記が使用されているが、厳
密には非平衡プロセスによる薄膜作製のため、本来の平衡状態でのことを意味
する“固溶体”は表記として適切では無く、いうなれば“強制固溶の限界濃度”と
でも表現すべき事象である。しかしながら理解を容易にする意味であえてこれ
らの表記を使用していることをここで注記しておく。 
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第 2章 
 
成膜手法の検討および 
薄膜の特性評価手法 
 
2.1 成膜手法の検討、成膜装置概要 
 
2.1.1 成膜手法の検討 
 
1.3 節で述べた様に現在の産業では遷移金属窒化物をベースとする切削工具
用ハードコーティングの成膜手法としては主に PVD 法が採用されている。ま
たその中でも、アークイオンプレーティング（Arc ion plating: AIP）法やマグ
ネトロンスパッタリング法が多くの場合に利用されている 1,2)。これらの手法
の特徴として成膜速度が高く、薄膜と基板の密着性にも優れ、大面積に成膜が
可能であること等が挙げられ、生産効率に優れた手法であると言える。研究対
象とする Cr-Ga-N 薄膜も工業的応用を考慮した場合、成膜手法として AIP 法
やスパッタリング法が望ましいが、本研究ではパルスレーザー堆積(Pulsed 
laser deposition: PLD)法を採用した。PLD 法はターゲット材料に高エネルギー
のパルスレーザーを照射し、アブレーションプラズマを発生させることで基板
上に薄膜を形成する手法である 3)。PLD 法は成膜原理が単純であるため、他の
成膜手法に比べて成膜パラメータが少なく、ターゲット材料と作製した薄膜と
の組成ずれを抑えられることが大きな特徴として挙げられ、古くは超伝導材料
の作製に用いられてきた 4)。本研究では PLD法を選択した最大の理由として、
PLD 法は AIP 法やスパッタリング法に比べて、使用できるターゲット材料の
制限が少ない点が挙げられる。 
Cr-Ga-N 薄膜を作製するうえで大きな課題となるのがターゲットの作製で
ある。Cr-Ga-N薄膜を作製するためにターゲットとして使用した Cr-Ga合金は
Crと Gaの融点(それぞれ 1907 °C、29.7 °C)の差から、インゴットの作製が困
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難であった。加えて Ga含有量が高い場合には Cr-Ga合金のインゴットは欠け
やすく、成形も難しいといった課題がある。AIP 法やスパッタリング法で薄膜
を作製する場合には、ターゲットをカソードに取り付けるために、ターゲット
を所定の寸法に加工する必要があるのに対して、PLD 法ではターゲット表面
にレーザーを照射できればよいことから、ターゲット形状に関する制限が極め
て少なく、インゴットのまま使用できるという利点がある。 
また Fig. 2-1に示すように作製した Cr-Ga合金の表面には突沸痕と思われる
孔が存在しており、またその内部にも微小な孔が多数確認された。AIP 法やス
パッタリング法では使用するターゲットの表面性状が悪い場合にはアーキン
グの発生が懸念され、ターゲットの破損につながる恐れがある。しかし PLD
法ではこういった問題も回避することができるため、本研究の目的である
Cr-Ga-N薄膜の作製に最も適した手法であると考えられる。 
 
 
 
 
 
Fig. 2-1 Cr-50 mol% Ga alloy ingot prepared by arc melting method.  
 
 
2.1.2 PLD装置の仕様 
 
Fig. 2-2に本研究で使用した PLD装置の模式図を示す。成膜チャンバーはパ
スカル社製の超高真空チャンバーを使用し、ロータリーポンプ (SIMADZU社 
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Fig. 2-2 Schematic illustration of the PLD system. (a) An overview (b) Deposition 
area.  
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製  Model GDH-362) とターボ分子ポンプ  (Agilent technology 社製  Model 
999291) により真空排気を行う。ターボ分子ポンプの排気速度は 300 L / min
であり、本チャンバーの最高到達真空度は 2.0×10-7 Paとなっている。ターゲ
ットホルダーはチャンバー内の中央部に位置し、その直上に基板ホルダーが設
置されている。両者の距離は 10 - 100 mm の範囲で調節が可能となっている。
また、ターゲットおよび基板ホルダーは 10 rpmの回転速度で互いに逆方向に
自転する仕組みとなっている。基板ホルダーの上部には赤外線ヒーターが設置
されており、成膜中の基板温度をコントロールする。この赤外線ヒーターによ
る最高到達温度は 973 Kである。 
成膜中のプラズマプルームは 3倍波の Nd: YAGレーザー(波長 λ = 355 nm)
を回転するターゲット材料に照射することで発生させる。Nd: YAG レーザー
の発生源には B. M. industries 社製 Nd:YAG Compact Laser 5011-D.NS 10 を使用
する。本装置はフラッシュランプ励起方式の Nd:YAG レーザーであり、電気
光学効果 Q スイッチにより短パルス高エネルギーのレーザー光を発生させて
いる。レーザー光のパルス幅は 7 nsec、繰り返し周波数は 10 Hzとなっている。
チャンバー外部から発生したレーザー光は照射窓(コバールガラス)を通じて
チャンバー内に導入する。照射するレーザー光のエネルギーは成膜前にエネル
ギーメータ(COHERENT 社製 Lab Master Ultima / LM-P10i)で測定し、ターゲッ
ト上におけるビームスポット面積は ZAP-IT社製レーザーアライメントペーパ
ーにより測定した。フルエンスは測定したレーザーのエネルギーをビームスポ
ットの面積で除することで求めた。成膜中の窒素の供給源として SVT 
Associates 社製 RF-4.5 高周波ラジカルソースを使用する。成膜中はマスフロー
コントローラー(HORIBA 社製 SEC-E40)により流量 1 sccm に調節した純窒素
ガス(G1グレード、99.9999 vol%)を印加電力 400W でラジカル化した後、チャ
ンバー内に導入した。薄膜へ酸素を添加する場合には ECR イオンビーム源
(tectra社製 Ion Etch)を利用した。酸素添加の詳細な実験条件は第 6章で述べる
が、バリアブルリークバルブにより流量を調整した N2-O2混合ガスをイオンビ
ーム化し、成膜時に基板に向かって照射した。 
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2.2 薄膜の特性評価手法 
 
2.2.1 組成分析 
 
作製した薄膜の組成分析は主に静電加速器を用いたラザフォード後方散乱
分光法(Rutherford backscattering spectroscopy: RBS)を利用した。RBS はエネルギ
ー分散型 X線分光法(Energy dispersive X-ray spectrometry：EDS)等に代表される
特性 X 線を利用した組成定量方法とは異なり、標準試料なしで組成比の絶対
定量が可能である。加えて、非破壊で深さ方向の組成分析が可能であるという
特徴を有する。加速器は High Voltage Engineering Europe 社製のタンデム型静
電加速器を使用した。薄膜試料に照射するイオンビームは He2+を選択し、加
速エネルギーを 2 MeV に設定した。検出器はイオンビームの進行方向に対し
て 165 deg.の位置に設置した。得られた RBS スペクトルに対して、RBS 解析
用フリーソフト RUMP5)によりカーブフィッティングを実施し、薄膜試料の組
成比を決定した。Crおよび Gaは比較的大きい質量数の元素であり、互いに検
出感度は高く、フィッティングにより生じる Cr と Ga の組成比の誤差は±1%
以内に収まる。 
薄膜試料の局所的な組成分析には後述する電界放射透過型電子顕微鏡
(Field-emission transmission electron microscope: FE-TEM)に付随するEDSおよび
電子エネルギー損失分光法(Electron Energy loss spectroscopy: EELS)を使用した。 
 
2.2.2 化学結合状態評価 
 
薄膜試料の化学結合状態評価には日本分光社製の FT/IR-4200 フーリエ変換
赤外分光器(Fourier transform infrared spectroscopy : FT-IR)を用いた。FT-IR は構
成する分子の振動・回転に由来する運動エネルギーの吸収を反映している。そ
のため、FT-IR は X線回折に比べて構造敏感であり、アモルファス相の評価も
可能であるといった特徴を有する。本研究では Si 基板上の薄膜試料を透過法
で測定し、IR スペクトルを得た。評価の際には事前に、Si 基板のみのスペク
トルを取得し、薄膜試料のスペクトルからバックグラウンドとして差し引くこ
とで薄膜試料のみのデータを得た。測定範囲は 370 ~ 1400 cm-1とし、分解能を
4 cm-1で測定した。測定中の水蒸気や二酸化炭素などの雰囲気の影響を低減す
るため測定の積算回数は 100回とした。 
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2.2.3 結晶相同定 
 
薄膜試料の結晶相の同定には主に Rigaku 社製  X 線回折 (XRD)装置 
RINT-2500HF+/PCを使用した。XRDの光学系はBragg-Brentano光学系であり、
X線源として CuKα線 (波長 λ = 0.15418 nm)を使用した。薄膜試料は主に θ-2θ
スキャンにより評価し、薄膜のエピタキシャル成長を確認する場合は φスキャ
ンにより評価した。測定の際には管電圧 50 kV、管電流 300 mA に設定した。
スキャンスピードは θ-2θスキャンの場合は 4 deg. / min、φスキャンの場合は
180 deg. / min の条件で測定した。 
一部のエピタキシャル薄膜の相同定には Rigaku 社製 Rigaku Smart Lab を使
用した。使用する X 線は Ge (220)結晶を利用することで CuKα 線から CuKα2
線 (λ= 0.15443 nm)を除去し、CuKα1線 (λ= 0.15405 nm)のみとなっている。
本装置は薄膜評価用に光学系や試料テーブルが多軸で制御することができる。
本装置を使用することでエピタキシャル薄膜のロッキングカーブの取得が可
能となり、エピタキシャル薄膜の結晶性を評価した。 
 
2.2.4 微構造観察 
 
薄膜試料の微構造観察は FE-TEM を使用した。FE-TEM は日本電子社製
JEM-2100Fを使用した。観察の際の加速電圧は 200 kVに設定した。薄膜の組
織を観察するため明視野像(Bright field image: BFI)、暗視野像(Dark field image: 
DFI)、格子像(Lattice image: LI)をそれぞれ取得した。薄膜試料の局所的な相同
定を行う場合には制限視野電子回折像(Selected area electron diffraction: SAD)を
取得した。また本機には EDS および EELS が付属されており、これらを用い
て薄膜試料の局所的な組成分析を行った。 
TEM 観察用試料はスクラッチ法および収束イオンビーム装置 (Focused ion 
beam: FIB)のいずれかにより作製した。スクラッチ法によるサンプル作製は、
薄膜試料の表面をダイヤモンドペンで削り落とし、それらを超音波洗浄機によ
りアセトン中に分散させた後、Cu マイクログリッドに滴下したものを観察し
た。FIB は日本電子社製集束イオンビーム加工観察装置 JIB-4500 を使用した。
FIB で断面試料を作製する際には事前に試料表面に Au を蒸着し、薄膜表面に
保護膜を形成させた。薄膜サンプルは Mo グリッド上にマウントした後、観察
部の厚みがおよそ 100 nm 以下になるように Ga イオンビームによる加工を実
施した。 
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2.2.5 硬度測定 
 
作製した薄膜の硬度はナノインデンテーション試験により評価した。評価装
置は Agilent Technologies社製 Nano Indenter G200 を使用した。評価に用いる
圧子はダイヤモンドバーコビッチ圧子を使用した。Fig. 2-3 にインデンテーシ
ョン試験により得られる荷重-変位曲線の模式図を示す。この得られた荷重-変 
 
 
Fig. 2-3 Schematic of the CSM loading cycle. 
 
 
位曲線から次式に示す Oliver and Pharr 法 6) により硬度 HITを算出した。 
 
𝐻IT  =  
Pmax
A
 
 
 ここで Pmaxは最大負荷荷重であり、Aは圧子と試験片が接している投影断面
積である。圧子投影面積 Aは接触深さ hc (圧子が試験片に接している深さ)を用
いて次のように表される。 
 
A = 24.56 ∙ hc 
 
(2.1) 
(2.2) 
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なお、押込み深さが小さい場合には接触深さ hc は材料の弾性変形を考慮す
る必要があり、次式で表される。 
 
hc  =  hmax −  𝜀 ∙
𝑃max
A
 
 
式中の記号はそれぞれ、hmax: 最大押込み深さ、S: 最大荷重におけるスティ
フネス、ε: 圧子形状に関する定数(バーコビッチ圧子の場合は 0.75) となって
いる。評価の際には基板の影響を小さくするため、圧子の押し込み深さが膜厚
の 10%以下となるように試験荷重 Pmaxを 0.3 mNに設定した。また、ドロップ
レットによる影響を排除し、バラツキによる影響を小さくするため、それぞれ
の試料にて 25点の測定を行い、荷重-変位曲線から明らかなエラーデータを除
外した後、その平均値を薄膜の硬度として評価した。エラーデータ除外後の点
数は、平均して 15点程となった。 
また薄膜試料の一部は連続剛性測定法 (Continuous stiffness measurement 
technique: CSM)により硬度を測定した。CSM法は Fig. 2-3の円領域に示すよう
に、圧子を試料に押し込む際に微小な交流的な荷重を重畳しながら試験を行う
手法である 7)。圧子とサンプルが接触した状態で、与えた荷重に対するサンプ
ルの応答(振幅と位相)を計測することで、サンプルの表面から設定した深さま
で連続的にスティフネスを算出し、任意の深さに対する硬度・ヤング率のプロ
ファイルを取得することが可能となる。(CSM 法の詳細な測定原理は参考文献
[7]を参照のこと) 
なお、ナノインデンテーション試験を行う際には、事前に薄膜試料の表面を
水性のダイヤモンドペースト(粒度#60000)を使用してラッピング処理を実施
した。 
 
 
2.2.6 内部応力評価 
 
作製した薄膜の内部応力は Fig. 2-4に示すように成膜後の基板の反りから次
式に示す Stoneyの式 8)より算出した。 
 
σ =
 4 ∙ Es ∙ D
2 ∙ δ 
3 ∙ L2 ∙ (1 −  𝜈s) ∙  d
 
 
(2.3) 
(2.4) 
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式中の記号はそれぞれ、σ: 内部応力(GPa)、Es: 基板のヤング率(GPa)、D: 基
板の厚さ(mm)、δ: たわみ量(mm)、L: たわみ量測定時の評価距離(mm)、νs: 基
板のポアソン比、d: 薄膜の膜厚(mm)を表しており、Fig. 2-4 にその模式図を示
す。基板材料の Si のヤング率は 130 GPa、ポアソン比は 0.279 を採用した 10)。
内部応力評価を行う際には基板サイズが 25 mm × 7 mm × 厚み 0.2 mm の Si 基
板を使用した。成膜後の基板のたわみ量 δ は評価距離 L を 23 mm に設定し、
表面粗さ形状測定機(東京精密社製サーフコム 130A)により測定した。 
なお、本方式により求めた薄膜の内部応力には基板材料と薄膜の熱膨張率の
差に由来する熱応力も含まれている。この熱応力 σT は次式で表すことができ
る 2)。 
 
𝜎T  =  (αf − αs) ∙
Td − T
1 − νf
∙ Ef 
 
ここで、式中の各記号は αf : 薄膜の熱膨張率、αs : 基板材料の熱膨張率、Td：
成膜時の基板温度、T : 室温、νf : 薄膜のポアソン比、Ef : 薄膜のヤング率を
表している。Cr-Ga-N 薄膜の正確な熱膨張率は不明であるが、仮に CrN の値
9)を採用した場合、αf = 2.3 × 10-6となっている。一方で Si 基板の熱膨張率 10)
は αs = 2.6 × 10-6であり、両者の差は極めて小さく、基板材料が Si である限り
この熱応力は十分に無視できるものと判断し、式 2-4で求めた応力は薄膜の内
部応力として評価した。 
 
 
Fig. 2-4 Schematic illustration of the thin film sample with compressive stress. 
 
 
 
  
(2.5) 
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第 3 章 
 
エピタキシャル成長を利用した
Cr-Ga-N 薄膜の作製 
 
3.1 はじめに 
 
1.6節でも述べた様に遷移金属窒化物である CrNをベースとした Cr-Ga-N薄
膜の作製報告例はこれまでになく、Cr-Ga-N 薄膜中の Ga がどのような形態で
存在するかをまずは明らかにする必要がある。特に添加した Ga が GaN という
窒化物の形態をとり CrN に対して置換型で固溶するかどうかが要点となる。
CrN に対して添加した Ga の固溶/非固溶を明確に判定するため、薄膜のエピタ
キシャル成長に着目した。エピタキシャル成長は主に半導体デバイスの作製に
広く利用されている結晶成長技術の一つであり、基板結晶と同じ方位関係を有
する結晶層を成長させる手法である 1)。エピタキシャル成長した薄膜は単結晶
ライクな組織が得られ、多結晶薄膜では実現できない評価が可能となる。その
例として薄膜の組織、粒界の影響を排除した、CrN の電気・磁気特性などの物
性評価が挙げられる 2-4)。また、エピタキシャル成長を利用した注目すべき研
究事例として Suzukiら 5)の作製したエピタキシャル Cr-Si-N薄膜に関する研究
が挙げられる。Suzuki らは PLD 法により Cr-Si-N 薄膜を MgO(100)基板上に成
膜し、薄膜をエピタキシャル成長させることで CrN に Si が固溶することを確
認している。先に 1.3.2 項でも述べた様に、従来 Cr-Si-N 中の Si は CrN に固溶
せず、微結晶となった CrN の周囲に SiNxのアモルファス層を形成し、ナノコ
ンポジット構造をつくることが多くの研究者によって報告されてきた。しかし、
Suzukiらの作製したエピタキシャル Cr-Si-N薄膜はひとつの結晶とみなすこと
ができ、粒界層としての SiNxの存在を否定し、その成膜手法によっては Si が
CrN へ固溶することが可能であることを示した。そこで、本章では同様な手法
により GaN が CrN への置換型で固溶するかどうかを明確に判定するため、エ
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ピタキシャル成長を利用した Cr-Ga-N 薄膜の作製を試み、その薄膜の特性評価
結果について述べる。 
 
3.2 実験方法 
 
3.2.1 基板材料 
 
薄膜をエピタキシャル成長させるためには基板の選定が非常に重要となっ
てくる。結晶構造および格子定数を考慮し、基板材料には MgO(100)単結晶を
選択した。MgO は CrN と同じく B1 型結晶構造を有しており、その格子定数
aMgOは 0.421 nm6)である。一方、CrN の格子定数 aCrNは 0.414 nm6)である。次式
に示す両者の格子不整合度は Δa = -1.7 %となる。 
 
∆a = 
aCrN −  aMgO
aCrN
      
 
これまで PLD法により作製したMgO基板上の CrNおよび Cr(N,O)薄膜はエ
ピタキシャル成長することが数多く報告されている 7-9)。そのため MgO 基板上
に作製した Cr-Ga-N 薄膜中の GaN が CrN に固溶すれば薄膜はエピタキシャル
成長することが予測される。 
 
3.2.2 ターゲット材料 
 
 Cr-Ga-N 薄膜の作製するにあたり、ターゲット材料には Cr-10 mol% Ga 合金
を採用した。Ga の融点は 29.7 °C と低く、成膜中にチャンバー内で Ga が溶融
してしまう。また溶融した Ga はチャンバー内を汚染してしまう可能性がある
ため、ターゲット材料としては不向きである。一方、GaN は融点が約 2773 K
であるが、Nd:YAG レーザーを照射した際にレーザーの吸収率が高いため、一
度の成膜によりターゲット表面の損傷が大きく、繰り返しの成膜実験の使用す
ることができない。そこでターゲット材料として Cr-Ga 合金に着目した。
Fig.3-1 に Cr-Ga の 2 元系状態図 10)を示す。図に示すように Ga は約 10 mol%ま
でCrに固溶することができ、Gaに比べて大幅な融点上昇が見込める。そこで、
アーク溶解法により作製した Cr-10 mol% Ga 合金のインゴット(ARROZ 社製)
を φ20mm × t 5mm の形状に加工したものをターゲットとして使用した。 
 
(3.1) 
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Fig. 3-1 Phase diagram of Cr and Ga. 10) 
 
 
3.2.3 成膜条件 
 
成膜には第2章で述べたPLD装置を使用した。成膜条件をTable 3-1に示す。
チャンバー内にターゲットおよび基板をセットした後、3.0×10-6 Pa 以下にな
るまで真空引きを行った。その後、流量 1 sccm の窒素ガス(G1 グレード、純
度 99.9999 vol%)をラジカル化させてチャンバー内に導入した。ターゲット材
料から MgO 基板までの距離 dtsは 50 mm とし、成膜時間は 12 時間とした。本
章では成膜中の基板温度を成膜パラメータに設定した。Fig. 3-2 にスパッタリ
ング法により作製した薄膜におけるその薄膜組織と成膜条件の関係を表した
Thornton のゾーンモデル 11,12) を示す。このゾーンモデルに示されるように、
成膜中の基板温度が結晶成長に与える影響は大きいことが明らかである。
Thornton のゾーンモデルでは主に薄膜のモルフォロジーに言及しているが、
Ti-Al-N 薄膜においては基板温度によって薄膜の結晶相が異なることが報告さ
れている。Fig. 3-3 に Cremer ら 13)が報告した PVD 法により作製した TiN-AlN
の擬二元系状態図を示す。Cremer らの報告によると、成膜中の基板温度が
500 °C の場合、AlN 量 63 mol% では準安定相である B1-(Ti,Al)N であるが、
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基板温度が 600 °C になると B1-(Ti,Al)N に加え AlN の安定相である B4 型結晶
構造相に由来する B4-(Al,Ti)N の形成が認められた。また基板温度を 700 °C ま
で上げると、この B4-(Al,Ti)N の存在割合がより多くなることを報告している。
本研究で作製する Cr-Ga-N 薄膜においても成膜温度により構成相が変化する
ことが予測されるため、成膜中の基板温度を成膜のパラメータに設定し、673 ~ 
973 K の範囲で変化させた。 
 
 
Table 3-1 Deposition conditions 
Target Cr-10 mol% Ga alloy 
Substrate MgO (100) 
Atmosphere N radical (Flow rate: 1 sccm) 
Substrate temperature, Tsub / K 673 - 973 
Distance between target and substrate, dts / mm 50 
Base pressure, Pbase / Pa < 3.0×10-6 
Energy density of the Laser power / Jcm-2 1.7 
Working pressure, Pw / Pa < 7.0 × 10-3 
Deposition time / hour 12 
 
 
 
Fig. 3-2 Schematic representation of the Thornton growth zone model of sputtering 
deposition materials. 11) 
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Fig. 3-3 Phase diagram of the metastable system TiN–AlN. 13) 
 
 
3.3 薄膜の特性評価結果 
 
3.3.1 組成分析結果 
 
薄膜の組成分析には RBS を利用した。Fig.3-4 (a) ~ (c)には代表的な RBS ス
ペクトルおよび RUMP による各種のフィッティング結果を示す。Fig.3-4 (a)は
得られたスペクトルの全体を示しており、Fig. 3-4 (b)、(c)は(a)のスペクトルの
それぞれのエネルギー領域の拡大図となっている。Fig. 3-4 (a)に示すように
RBS スペクトルからは薄膜に起因する Ga、Cr、N のステップおよび基板に起
因する Mg、O のステップがそれぞれ明確に確認され、薄膜の組成比は膜厚方
向に対しておおよそ一定であることがわかる。Fig. 3-4 (b)に示すように、RUMP
のシミュレーションによる Cr と Ga の組成比に関してはフィッティングの誤
差は±1 %の範囲にあることが分かる。Table 3-2 に各薄膜の RBS スペクトルと
RUMP によるシミュレーション結果から決定した組成比を示す。いずれの薄膜
も N 含有量はおよそ 50 mol%であり、その N 含有量は CrN および GaN の化学
量論組成との一致を示した。ここで薄膜中の Cr に対する Ga の組成比 x を次式
に定義する。 
x = 
Ga
Cr + Ga
        
 
 
(3.2) 
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Fig. 3-4 A typical RBS spectrum of Cr-Ga-N thin film (deposited at Tsub = 673 K) 
and simulated results by RUMP. 
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Table 3-2 Results of compositional analysis by RBS. 
Tsub 
Composition / mol% 
x 
Cr Ga N 
673 45 5 50 0.10 
773 45 5 50 0.10 
973 46 4 50 0.08 
 
 
各基板温度で作製したいずれの薄膜においてもGaの組成比 xは約 0.10であり、
これはターゲットである Cr-10 mol% Ga 合金の組成比とおおよその一致を示
した。なお、RBS スペクトルから薄膜内の不純物酸素の定量を試みると、Fig. 
3-4 (c)に示すように、薄膜内の酸素に起因する明確なステップの存在は認めら
れないが、RUMP によるフィッティング結果から N に対する O の組成比はお
よそ 10 %以下であることが分かる。 
 
 
3.3.2 結晶相同定結果 
 
 Fig. 3-5 に各基板温度で成膜した Cr-Ga-N 薄膜の XRD 図形を示す。同図の下
部にはそれぞれ CrN14)、B4-GaN15)、MgO16)の ICDD データを示す。Fig. 3-5 (a)
に示す 2θ ＝ 30 ~ 42 deg.の範囲においては管電圧、管電流の値を 50 kV- 300 
mA に設定し測定しているが、Fig. 3-5 (b)に示す 2θ ＝ 42 ~ 45 deg.は MgO 単
結晶基板の(200)ピークの回折強度が非常に大きいため、X 線検出器を保護す
るために管電圧、管電流の値を 40 kV - 40 mA まで下げて測定した。基板温度
Tsub ≥ 773 K の場合、XRD 図形には 2θ = 34.8 deg.付近および 2θ = 37.4 deg.付近
にそれぞれピークの存在が確認される。この 2 本のピークはカードデータとの
多少のずれはあるが、B4-GaN の 002 および 101 ピークに起因するものと考え
られる。また、MgO 200 ピークの高角度側に位置する 2θ = 43.4 deg.付近には
CrN 200 に起因すると思われるピークの存在が確認できる。このことから、基
板温度 Tsub ≥ 773 K の薄膜は B1-CrN および B4-GaN から構成されていると判
断した。そのため薄膜中の GaN は CrN に完全に固溶せず、常圧安定相である
B4 型結晶構造をとっていることが推測される。一方、基板温度 Tsub = 673 K の
場合、XRD 図形には基板温度 Tsub ≥ 773 K の薄膜にみられた B4-GaN 起因のピ
ークは存在せず、MgO 200 ピークのわずか高角度側に重なるようにして CrN 
200 に起因するピークが存在している。この CrN 200 ピークは Tsub ≥ 773 K の
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薄膜に比べて低角度側にシフトしていることが分かる。仮に薄膜がエピタキシ
ャル成長していれば、このピークシフトの要因は主に薄膜のエピタキシャル成
長による MgO 基板からの拘束、もしくは GaN の CrN への固溶による格子定
数の変化の二つが考えられるが、おそらくは両者が影響しているものと推測さ
れる。 
 
 
 
Fig. 3-5 XRD patterns of Cr-Ga-N thin films deposited at various Tsub values. XRD 
measurements were performed at (a) 50 kV - 300 mA and (b) 40 kV - 40 mA. 
 
 
Tsub = 673 K で成膜した薄膜のエピタキシャル成長を確認するため φ スキャ
ン測定を実施した。φ スキャンは結晶の対称性を利用した評価方法であり、薄
膜が B1 型結晶構造でエピタキシャル成長している場合には 100 面と 111 面の
なす角度である 54.7 deg.試料表面を傾けて[100]方向を軸に360 deg.回転させる
ことで、Fig. 3-6 に示すように 90 deg.毎に 4 つの B1-111 面に起因する 4 回対
象の回折ピークが得られるはずである。Fig. 3-7 に基板温度 Tsub = 673 K で成膜
した薄膜の φ スキャンの測定結果を示す。図に示すように薄膜側ではピーク強
度が弱いものの90 deg.毎に4本のピークが観測されたが、その試料裏側のMgO
基板からはピークが観測されなかった。このピーク強度が弱い原因は MgO 基
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板の影響を排除するために 2θ を十分に高角度側にずらしたためである。これ
らの φ スキャンの結果により薄膜と基板は(001)Cr–Ga –N∥(001)MgO および 
[100]Cr–Ga–N∥ [100]MgOのエピタキシャル関係を有していることが示唆された。 
 
 
 
Fig. 3-6 Tetrad rotational symmetry of the B1 {111} planes with respect to the 
[001] axis. 
 
 
 
Fig. 3-7 φ scan for the B1 (111) reflections of (a) a Cr-Ga-N thin film deposited at 
Tsub = 673 K and (b) back side of the thin film. 
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3.3.3 微構造観察結果 
 
 Tsub = 673 K の Cr-Ga-N 薄膜における CrN への GaN の固溶を確認するため、
FE-TEM による微構造観察を行った。TEM 試料はスクラッチ法により作製し
た。Fig. 3-8 に薄膜試料の(a)明視野像(BFI)、(b)制限視野電子回折像 (SAD)、(c) 
エネルギー分散型 X 線分光(EDS)スペクトルを示す。SAD および EDS スペク
トルは BFI に図示された円領域から取得した。スクラッチ法により作製した試
料は基板である MgO と薄膜が混在してしまうが、BFI に図示された円領域で
は EDS スペクトルにみられるように基板起因の Mg のピーク強度が非常に弱
く、Cr のピーク強度が強いことから、EDS スペクトルの取得範囲は MgO では
なく薄膜であると判断した。またこれ以外にも EDS スペクトルには薄膜に起
因する N、Ga のピークがそれぞれ確認された。この EDS スペクトルから算出
した Ga の組成比は x = 0.11 であり、RBS の組成分析結果とおおよその一致を
示した。また、EDS とおおよそ同領域から取得した SAD から fcc 格子起因の
スポット状のパターンが観察された。これは薄膜が B1 型結晶構造を有してお
り、その組織は二軸配向した単結晶に近い組織であることを意味している。
B1 型結晶構造を有するおおよそ同一の結晶粒とみなせる領域から Cr、Ga、N
の存在が確認されていることから、薄膜中の GaN が B1 型結晶構造をもつ CrN
の一部を置換固溶していると判断できる。ただし、作製した Cr-Ga-N 薄膜は完
全な単結晶ではなく、Fig. 3-9 に示す格子像にみられるように薄膜は格子配列
の乱れを多分に含んでいることがわかる。これらには小傾角粒界なども含まれ
ることが予測され、そこには 1.3.2 項で述べたように Vepřek の提唱するナノコ
ンポジットモデルのような厚み 1 nm以下のGaNのアモルファス層が存在する
可能性を TEM 観察からでは否定することができない。しかし、薄膜中に CrN
に固溶していない GaN 相が存在すれば、薄膜の B1 型結晶構造は MgO 基板と
の結晶の方位関係が容易に崩れてしまい、φ スキャンによるマクロオーダーで
のエピタキシャル成長の示唆は得られないことが予測される。このとこから薄
膜の小傾角粒界にもアモルファス状の GaN は存在しないと判断した。以上の
結果から基板温度 Tsub = 673 K で成膜した Cr-Ga-N 薄膜はエピタキシャル成長
したB1-(Cr0.90,Ga0.10)Nであり、GaNはCrNに固溶することが明らかとなった。 
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Fig. 3-8 (a) BFI (b) SAD and (c) EDS spectrum of the Cr-Ga-N thin film deposited 
at Tsub = 674 K. SAD and EDS spectrum were obtained from a circle area in BFI.  
 
 
Fig. 3-9 Lattice image of the Cr-Ga-N thin film deposited at Tsub = 673 K. 
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3.3.4 硬度測定結果 
 
GaN の固溶による硬度変化を検証するため、B1-(Cr0.90,Ga0.10)N 薄膜の硬度を
ナノインデンテーション法により測定した。薄膜の膜厚はおよそ 200 nm であ
るため、押込み深さが膜厚の 1/10 程度になるように試験荷重を 0.3 mN に設定
した。各薄膜試料につき、25 回の測定を実施し、荷重-変位曲線から明らかな
エラーデータを除外した後、その平均値を薄膜の硬度として評価した。また比
較のため、PLD 法により同条件で作製した CrN 薄膜を用意した。Fig. 3-10 に
硬さ試験の結果を示す。B1-(Cr0.90,Ga0.10)N 薄膜 のナノインデンテーション硬
さは35GPaであり、CrN薄膜の硬度30 GPaに比べて硬度の上昇が認められた。
CrN および B1-(Cr0.90,Ga0.10)N はそれぞれエピタキシャル成長をしていること
から、両者は同様な薄膜組織を有しており、この薄膜組織が硬度に及ぼす影響
は小さいものと推測される。そのため GaN の固溶による CrN の硬度上昇は主
に固溶硬化によるものと考えられる。以上の結果から GaN は CrN に固溶する
ことで高硬度化に有効な溶質窒化物であることが確認された。 
 
 
Fig. 3-10 Nanoindentation hardness of the epitaxial CrN and B1-(Cr0.90,Ga0.10)N 
thin films. 
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3.4 まとめ 
 
CrN に Ga を添加した場合、Ga がどのような形態で存在するかを明らかにす
るため、PLD法によりMgO基板上に異なる基板温度で Cr-Ga-N薄膜を作製し、
その特性を評価することで以下の結論を得た。 
 
1) Cr-10 mol% Ga をターゲット材料に採用し、PLD 法により Cr-Ga-N 薄膜を
作製した。組成分析の結果から基板温度 Tsubを変化させて作製したいずれ
の薄膜においても Cr に対する Ga の組成比は x = 0.10 であり、ターゲット
の組成比とおおよそ一致した。 
 
2) 基板温度 Tsub = 773 K 以上の場合、薄膜には B1-CrN 以外に B4-GaN の存在
が確認された。このことから基板温度 Tsub = 773 K 以上の場合、薄膜中の
GaN は CrN に完全に固溶していないことが確認された。 
 
3) 基板温度 Tsub = 673 K の場合、薄膜はエピタキシャル成長しており、薄膜
中の Ga は B1-GaN として CrN に置換型固溶した B1-(Cr0.90,Ga0.10)N 相を形
成した。 
 
4) B1-(Cr0.90,Ga0.10)N 薄膜のナノインデンテーション硬さは約 35GPa であり、
同条件で作製した CrN 薄膜に比べて硬度の改善が認められた。 
 
以上の結果より、成膜条件によっては添加した Ga は GaN として CrN に固
溶することが可能であり、B1-(Cr,Ga)N という擬二元系準安定窒化物を形成す
ることが明らかとなった。更に GaN が CrN に固溶することで薄膜の高硬度化
に有効であることが確認された。 
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第 4章 
 
CrNに対する 
GaNの固溶限とその特性評価 
 
4.1 はじめに 
 
前章にて非平衡プロセスである PLD法によりCr-Ga-N薄膜を作製した場合、
成膜中の基板温度が 673 K以下の場合には薄膜中の Gaは B1-GaNとして CrN
に固溶し、B1-(Cr,Ga)N を形成することが可能であることが明らかとなった。
ただし、前章にて作製したB1-(Cr,Ga)N薄膜のGaN含有量は約 10 mol%であり、
GaN 含有量が増加した場合の薄膜の特性は未知のままである。Ga と同じ 13
族元素である Al の場合、Ti-Al-Nおよび Cr-Al-Nなどの擬 2 元系窒化物におい
ては AlN 含有量が薄膜の機械的特性に大きな影響を及ぼすことが数多く報告
されている。Fig.4-1に各種成膜方法で作製された Ti-Al-Nおよび Cr-Al-N薄膜
AlN含有量とその硬さの関係性 1)を示す。図中の硬さは AlN 含有量が 0 mol%
の薄膜(つまりCrN薄膜)の硬さを 1とした場合の相対的な硬さをプロットして
いる。いずれの成膜手法による結果も AlN 含有量の増加に伴いその硬度も上
昇するが、AlN含有量がある一定の値を超えると硬度が急激に低下する傾向を
示す。この硬度低下を招く AlN含有量の閾値(以下、固溶限とする)に関しては
多くの報告があるが、Ti-Al-N薄膜では約 55 ~ 65 mol%2-4)、Cr-Al-N薄膜では
約 70 ~ 77 mol%5-8)と膜種ごとにおおよその一致を示している。またこの硬度低
下の要因は AlN 含有量によって形成される薄膜の結晶構造が変化することに
由来する。AlN 含有量がその固溶限以下の場合、AlNは B1 型結晶構造として
TiNや CrNに固溶するができ、その固溶量の増加に伴い硬度を上昇させること
ができる。しかし、AlN含有量がその固溶限を超えた場合、薄膜は B1型結晶
構造を維持できなくなり、AlNの安定相である B4型結晶構造を主体とする相
を形成してしまう。このように溶質窒化物の固溶限の見極めは薄膜材料の開発
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における重要なパラメータの一つであるといえる。本章では PLD法により Ga
組成比 x が異なる Cr1-xGaxN 薄膜を作製し、その特性を評価するとともに CrN
に対する GaNの固溶限を探索した。 
 
 
Fig. 4-1 Dependence of the normalized hardness of Ti-Al-N and Cr-Al-N 
pseudobinary nitride films on the content of AlN. 1)  
 
 
4.2 実験方法 
 
4.2.1 基板材料 
 
本章では基板材料に新たに Si (100)を採用した。MgO 基板とは異なり、Si
基板上に作製した薄膜はエピタキシャル成長せずに多結晶になることが予想
される。そのため、Si 基板上の薄膜は前章のような明確な固溶判定はできない
が、その一方で Si 基板を使用することで FT-IR による化学結合状態の評価な
どが可能となる。また、切削工具への応用を視野に入れた場合、MgO 基板を
用いたエピタキシャル成長を利用しない場合でも GaNの CrNへの置換型固溶
が可能であるかを確認する必要がある。また、切削工具への応用を考えた場合
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には切削工具の母材である超硬合金(WC-Co)が基板材料として望まれるが
XRD による相同定評価において超硬基板のピークが薄膜のピークと重なって
しまう恐れがあるため、Si(100)基板を採用した。 
 
4.2.2 ターゲット材料 
 
前章で使用した Cr-10 mol% Ga合金ターゲットでは薄膜中の GaN 含有量が
10 mol%であり、本章ではより高濃度に GaN を添加するために新たなターゲッ
ト材料として Cr-50 mol% Ga合金をアーク溶解法により作製した。Fig. 4-2に
作製したCr-50 mol% Ga合金のXRD図形を示す。XRD図形よりCr-50 mol% Ga
合金は主に Cr3Ga4および CrGa4で構成されており、純 Ga金属は含まれていな
いことが分かる。また本章では Fig. 4-3に示すように Cr-Ga合金表面の一部分
を Cr板で覆い、互いの面積比を変えることで薄膜に添加する GaN 量を制御し
た。ここでCr板に対するCr-Ga合金のターゲット面積比Srを次式に定義する。 
 
Sr = 
∠Cr-50 mol% Ga
∠Cr-50 mol% Ga + ∠Cr
 
 
 
Fig. 4-2 XRD pattern of Cr-50 mol% Ga alloy. 
 
(4.1) 
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Fig. 4-3 The Cr-50 mol% Ga alloy target attached with Cr plate. 
  
 
4.2.3 成膜条件 
 
Table 4-1 に薄膜の成膜条件を示す。前章と同様にチャンバー内に基板とタ
ーゲットをセットした後に 2 × 10-6 Pa以下まで真空引きを行った。その後、流
量 1 sccm の窒素ガスをラジカル化し、チャンバー内に導入した。前章におい
て成膜時の基板温度が GaN の固溶に大きく影響するパラメータであることが
判明している。前章では基板温度 Tsub = 673 K以下で 10 mol%の GaNを固溶し
たことから、CrN に対してより高濃度に GaN を固溶させるためには、より低
温の基板温度が望ましいことが予測される。そこで成膜中の基板温度を 673 K
から 473 Kに変更し成膜を実施した。なお予備実験により基板温度が 373 K以
下の場合、成膜後の薄膜の剥離が多数発生したため実験に不適であると判断し
た。 
 
Table 4-1 Deposition conditions for Cr1-xGaxN thin films. 
Target Cr-50 mol% Ga alloy 
Cr 
Substrate Si (100) 
Atmosphere N radical 
Substrate temperature, Tsub / K 473 
Distance (target-substrate), dts / mm 55 
Base pressure, Pbase / Pa < 2.0×10-6 
Energy density / Jcm-2 1.7 
Working pressure, Pw / Pa 6 ×10-3 
Deposition time / hour 12 
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4.3 薄膜の特性評価結果 
 
4.3.1 組成分析結果 
 
作製した薄膜の組成比は RBS により求めた。作製した全ての薄膜の N含有
量はほぼ 50 mol%であった。Fig. 4-4に代表的なRBSスペクトルを示し、Fig. 4-5
にターゲットの面積比 Srと薄膜の Cr に対する Ga の組成比 x の関係を示す。
Fig. 4-4に示すように RBSスペクトルにおいては Srの増加により Gaのステッ
プ強度が増すことが分かる。Fig. 4-5から分かるように Sr = 0 ~ 100 %まで変化
させることで、xはほぼ線形的に増加し、x = 0 ~ 0.51の範囲にあった。 
 
 
Fig. 4-4 RBS spectra of Cr-Ga-N thin film deposited with various Sr target. 
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Fig. 4-5 The relationship between surface area ratio of the target, Sr and the 
composition ratio of Ga / (Cr + Ga) in the thin films, x. 
 
4.3.2 化学結合状態評価 
 
作製した Cr1-xGaxN 薄膜の化学結合状態を評価するため、FT-IR スペクトル
を取得した。Fig.4-6 に作製した薄膜の FT-IR スペクトルを示す。これまでに
CrNの FT-IRスペクトルはおよそ 400 cm-1にピークを持つことが報告されてい
る 9)。一方、GaN の FT-IR スペクトルに関しては B1-GaNの場合はその詳細が
明らかとなっていないが、B4-GaNに関してはおよそ 570 cm-1にピークを持つ
ことが報告されている 10,11)。本章で作製した x = 0 ~ 0.31 の薄膜のスペクトル
には 420 cm-1に CrNに起因するピークのみが現れている。一方、x ≥ 0.38の薄
膜のスペクトルには 420 cm-1付近の CrN に起因するピークがブロード化して
おり、更に 570 cm-1付近に B4-GaN起因のピークの存在が確認された。このこ
とから x ≥ 0.38 の薄膜はそれぞれ B1-CrNおよび B4-GaNをベースとした相か
ら構成されており、薄膜中の GaNは CrNに完全には固溶していないことが推
測される。 
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Fig. 4-6 FT-IR spectra of Cr
1-x
Ga
x
N thin films with various x. 
 
 
4.3.3 結晶相同定結果 
 
Fig. 4-7に作製した Cr1-xGaxN薄膜の XRD図形を示す。また同図の下部には
CrN12)と B4-GaN13)の ICDDカードデータを示す。薄膜から得られた XRD図形
は Si 基板の 400 の二重回折ピーク(33.00 deg.)を内部標準として使用すること
で、測定時の 2θ のわずかな機械的誤差を補正している。x = 0.38、0.51の薄膜
の XRD 図形はピークを明確に表示させるため、強度のスケールを 10 倍にし
て示している。 Fig. 4-7に示すように、x = 0 ~ 0.31 の範囲においては XRD図
形には B1-CrNに起因するピークのみが確認され、B1 200ピーク強度が高いこ
とから薄膜は(200)に配向して成長していることが分かる。一方、x ≥ 0.38の場
合、XRD 図形のピーク強度は著しく低下しており、薄膜の結晶化度は低いこ
とが伺える。なお、x ≥ 0.38の XRD図形には強度の低い B1 200 ピークに加え 
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Fig. 4-7 XRD patterns of Cr
1-x
Ga
x
N thin films with various x. 
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て 2θ = 34.3、36.3 deg. 付近に第二相に起因すると思われるピークが存在して
いる。FT-IR の結果を考慮すると、これらのピークは B4-GaN に由来するもの
と推測される。また、同図における注目すべき点として xの増加に伴いピーク
位置は低角度にシフトし、ピークの半値幅は大きくなる傾向を示した。そこで
各薄膜の B1 200 ピークのピーク位置より面間隔 B1 d200を求めた。 
Fig. 4-8に B1 200 のピーク位置から計算した B1型結晶構造の面間隔 d200を
示す。x = 0 ~ 0. 31 の範囲では x増加に伴い d200は増加する傾向を示し、x = 0.31
の薄膜の d200は x = 0 に比べて約 1.6 %増加した。この d200の増大は CrNへの
GaNの固溶を示唆するものと捉えることが可能であり、薄膜は B1-(Cr,Ga)N相
を形成していると判断できる。このことから B1-(Cr,Ga)N 薄膜は MgO 基板を
用いたエピタキシャル成長を利用せずとも、一般的な基板材料にて合成可能で
あることが確認された。一方、x ≥ 0.31 の場合、d200の値はおおよそ一定であ
った。このことから x = 0.38, 0.51の薄膜は B1-CrNおよび B4-GaN をベースと
する 2相で構成されていると判断されるが、d200の値から判断すると、B1-CrN
をベースとした相には GaN の固溶量が飽和状態であると推測できる。また
B4-GaN をベースとする相にも Cr が固溶していることも考えられ、薄膜は
B1-(Cr,Ga)N / B4-(Ga,Cr)Nである可能性がある。以上の結果から Fig. 4-9 に示
すように B1-(Cr,Ga)Nにおける GaNの固溶限は x = 0.31 ~ 0.38の範囲にあるこ
とが推定され、CrNに固溶できる GaNの最大固溶量は約 30 mol% 程度である
ことが明らかとなった。 
 また Fig. 4-7 に示す XRD 図形の B1 200 ピークの半値幅から次式に示す
Scherrerの式 14)により結晶子サイズを求めた。 
 
t = 
0.9 λ
B cos θB
 
 
ここで tは平均的な結晶子サイズ(nm)、λは入射X線の波長(Cu Kα: 0.154 nm)、
Bはピークの半値幅(rad.)、θBは回折角度(deg.)を表す。Fig. 4-10に Scherrerの
式により求めた B1 型結晶構造を有する相の結晶子サイズ t を示す。結晶子サ
イズ t は xの増加に伴い小さくなる傾向にある。特に x = 0.3 付近で結晶子サイ
ズが急激に低下しており、結晶が成長しづらい状況にあることが推測される。
B1-(Cr,Ga)N は Crサイトを強制的に Gaに元素置換させており、固溶量の増加
が結晶の成長を阻害する要因となることが考えられる。 
 
 
(4.2) 
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Fig. 4-8 Interplanar distance of the B1 (200), d200, as calculated from the 200 peak 
position in each XRD pattern, as a function of the composition ratio of Ga / (Cr + Ga). 
 
 
 
 
Fig. 4-9 Maximum solubility of GaN in the B1-(Cr,Ga)N thin films. 
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Fig. 4-10 Crystallite size in the B1 phase (as calculated using Scherrer’s equation) 
as a function of the composition ratio of Ga / (Cr + Ga). 
 
 
4.3.4 微構造観察結果 
 
GaNが最大限に固溶した x = 0.31の薄膜の組織を観察するため、FIBにより
断面試料を作製し、FE-TEM により微構造を観察した。Fig. 4-11にそれぞれ(a)、
(b) 明視野像(Bright field image: BFI)、(c) 制限視野電子回折像(Selected area 
electron diffraction: SAD)および(d) 暗視野像(Dark field image: DFI)を示す。Fig. 
4-11 (d)に示す DFIは同図(c)の SADの B1 200 に起因する回折から取得し、同
図(b)の BFIと同視野を示している。Fig. 4-11 (b) BFIおよび(d) DFIから薄膜は
柱状というよりも粒状に近い組織を有していることが分かる。また Fig.4-11 (c) 
SAD は XRD と同様に B1 型結晶構造に起因する反射のみを示し、200 反射の
強度が最も強いことがわかる。Fig. 4-11 (d) DFIから B1 200 の結晶子サイズは
最大でも約 15 nm 程度であり、平均すると数 nm オーダーであることが確認さ
れた。この結果は Fig.4-10に示す Scherrer の式から求めた結晶子サイズとおお
よその一致を示した。Fig. 4-12に薄膜部分から取得した EELS スペクトルを示
 第 4章 CrNに対する GaNの固溶限とその特性評価  
 63 
す。EELS スペクトルには Oの Kエッジに相当する 532 eV 付近に明確なピー
クは存在せず、装置付属の解析ソフト(Gatan 社製 Digital Micrograph)によって
O/N 比(O/(N+O))を求めたところその値は 3 %を示し、不純物酸素は極微量で
あると言える。 
 
 
 
Fig. 4-11 (a), (b) BFI with different magnification, (c) SAD and (d) DFI of the 
Cr1-xGaxN thin film with x = 0.31. 
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Fig. 4-12 EELS spectrum of the Cr1-xGaxN thin film with x = 0.31. 
 
 
4.3.5 硬度測定結果 
 
薄膜の硬度はナノインデンテーション試験により測定した。本章では連続剛
性法(CSM 法)を採用することで、任意の圧子侵入深さにおける硬度およびヤン
グ率の値を得た。Fig. 4-13に CSM 法により求めた x = 0.31の Cr1-xGa xN薄膜の
代表的な圧子侵入深さ方向による硬さおよびヤング率の変化を示す。図に示す
ように薄膜の硬さは圧子侵入直後から深さ 20 nm 付近にかけて急速に上昇し
た後、深さ 50 nm 付近まで一定の値をとり、その後徐々に低下する。作製した
薄膜の膜厚はいずれも 200 ~ 300 nm 程度あるため、圧子侵入深さ 50 nm 以降の
硬度低下は Si 基板の影響によるものと推測される。そこで薄膜本来の硬さと
して、硬さの値がおおよそ一定の値を示す圧子侵入深さ 30 ~ 50 nm の範囲の平
均値を求めた(以後、平均硬度と呼称する)。また、ヤング率に関しても硬さと
同様に圧子侵入深さ 30 ~ 50 nm の範囲の値の平均値を薄膜本来のヤング率と
した(以後、平均ヤング率と呼ぶ)。 
Fig. 4-14に薄膜の Ga 組成比と平均硬度および平均ヤング率の関係を示す。
図中のプロットはそれぞれの薄膜試料につき 20 回のインデンテーション試験
から得られた平均硬度および平均ヤング率の平均値を示している。
B1-(Cr,Ga)N単相を有する x = 0 ~ 0.31 の範囲では xの増加に伴い、薄膜の硬度
およびヤング率は増加する傾向を示し、x = 0.31 で HIT = 29 GPa の平均硬度を
示した。4.3.3項で述べた様に GaNが CrNに置換型固溶することによって格子
定数が大きく増大することから(Fig. 4-8)、この硬度上昇に関しては転位の移動 
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Fig. 4-13 Typical depth profiles for the indentation hardness and Young’s modulus 
values obtained from Cr1-xGaxN thin film with x = 0.31. 
 
 
Fig. 4-14 Indentation hardness and Young’s modulus values of Cr1-xGaxN thin films 
as a function of the composition ratio of Ga / (Cr + Ga). 
 
 第 4章 CrNに対する GaNの固溶限とその特性評価  
 66 
が抑制されるという一般的な転位論の考え、つまり固溶硬化が適用できると考
えられる。また、これ以外にも、ホールペッチの式 15,16)に代表される結晶子サ
イズの低下やヤング率も上昇していることから化学結合の強度の増加といっ
た理由が寄与していることが考えられる。また、B4-GaN をベースとする第 2
相が現れる x ≥ 0. 38の薄膜では xの増加により硬度とヤング率が低下する傾向
を示した。B4-GaN の硬さはナノインデンテーション硬さで 20 GPa17)、ビッカ
ース硬度で 10 GPa18)程度との種々の報告があり、4.1 節で述べた様に Cr-Al-N
薄膜の場合と同様に B4型結晶構造をベースとする相の存在は薄膜の硬度低下
を招く要因であることが分かる。 
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4.4 まとめ 
 
CrNに対する GaNの固溶限を明らかにするため、PLD法により Si 基板上に
Ga組成比 xが異なる Cr1-xGaxN薄膜を作製し、薄膜の特性評価を行うことで以
下の結果を得た。 
 
1) ターゲット材料に Cr-50 mol% Ga合金と Cr板を組み合わせて使用するこ
とで Ga組成比 x = 0 ~ 0.51 の Cr1-xGaxN薄膜の作製に成功した。 
 
2) FT-IR および XRDの評価結果より、x = 0 ~ 0.31 の薄膜は(200)に配向した
B1 型結晶構造を有する単相であり、GaN が CrN に固溶した B1-(Cr,Ga)N
を形成している。Si 基板上でも B1-(Cr,Ga)N が形成されていることから、
エピタキシャル成長を利用しない場合でも GaN が CrN に固溶することが
明らかとなった。なお、x = 0 ~ 0.31 の範囲では xの増加に伴い面間隔 d200
も増大し、x = 0.31 では CrN (x = 0)に比べて約 1.6 %の増加が認められた。 
 
3) x ≥ 0.38の薄膜は FT-IR、XRDの評価結果から B1型結晶構造を有する相に
加えて B4-GaN をベースとする第 2相の存在が認められた。このことから
薄膜中の GaN は完全に CrN に固溶していないことが確認され、CrN に対
する B1-GaN の固溶限はおよそ x = 0.31 ~ 0.38 の範囲にあることがわかっ
た。 
 
4) x = 0 ~ 0.31 の(Cr,Ga)N 単相の領域においては、xの増加に伴い硬度および
ヤング率は上昇する傾向にあり、最高硬度 29 GPa を示した。一方、第 2
相が現れる x ≥ 0.38の薄膜の硬度は低下した。 
 
以上の結果から CrNに対する B1-GaNの固溶限はおよそ x = 0.31 ~ 0.38の範
囲にあることが明らかとなり、およそ 30 mol%までの GaN の添加は CrNの高
硬度化に有効であることが結論付けられた。 
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第 5章 
 
GaN の固溶による CrN の格子定数
増大要因と Ga原子位置の推定 
 
5.1 はじめに 
 
Fig. 5-1に第 4章にて作製した Si 基板上の B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜の Ga組成比
xと各薄膜のXRD図形から求めた格子定数aの関係を示す。また同図にはCrN1)、
B1-GaN2)、B3-GaN3,4)の格子定数 aの報告値を示す。4.3.3項でも述べた様に B1
型結晶構造単相である x = 0 ~ 0.31の範囲では xの増加に伴い Cr1-xGaxN薄膜の
格子定数は線形的に増加する傾向を示した。この xの増加による格子定数変化
はCrNに対するB1-GaNの置換型固溶を示唆するものと捉えてきたが、x = 0.31
の B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜の格子定数は a = 0.424となっており、実験的に報告さ
れている B1-GaN の格子定数 a = 0.418 nm 2)に比べて 1.4%も増大している。ま
た、作製した一連の B1-(Cr1-x,Gax)N薄膜の格子定数 aから最小二乗法により外
挿すると、x = 1.0 の薄膜(つまり GaN)の存在を仮定した場合、その格子定数は
a = 0.438 nm となる。Fig. 5-2に Ueharaら 2)の報告による GaN の面間隔の圧力
依存性を示すが、仮に最も格子定数が大きくなる 0 GPa の圧力下に存在する
B1-GaN を想定しても、面間隔の外挿から求められる格子定数はおよそ a = 
0.419 nm 程度である。このように B1-(Cr1-x,Gax)Nの格子定数は実験的に報告さ
れている B1-CrNと B1-GaNの格子定数ではべガード則から大きく外れること
が分かる。 
材料の格子定数変化に及ぼす主な要因としては、他原子の置換型固溶の他に
も薄膜に残留した内部応力による結晶格子の変形が考えられる。特に薄膜試料
においてはその作製過程で内部応力が付与されやすく、AIP 法により作製した
TiN薄膜にはσ = -10 GPaという大きな圧縮応力が付与されている報告例 5)も存
在する。薄膜試料の場合、内部応力評価には成膜後の基板の反りから、2.2.6 
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Fig. 5-1 Lattice constant of the (Cr1-x,Gax)N thin film as a function of the 
composition ratio of Ga / (Cr+Ga). 
 
Fig. 5-2 The pressure dependence of interplanar distance for GaN. 2) 
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項で述べた様に Stoney の式により求めることができる。そこで本章ではまず
始めに厚み 0.2 mm の短冊状の Si 基板上に Cr1-xGaxN薄膜を作製し、薄膜の内
部応力を評価した。 
また一方で、Fig. 5-1に示す格子状変化は B1-CrNと B3-GaN でべガード則が
成立しているように捉えることもできる。GaNは常圧安定相に B4 型結晶構造
をとるが、常圧の準安定相には B3型(閃亜鉛鉱型)結晶構造も存在する。B3型
結晶構造は B1 型結晶構造と同じく立方晶であり、B3-GaN の Ga は N のつく
る fcc 格子の正四面体位置に存在している。実験的に報告されている B3-GaN
の格子定数は a = 0.450 3)となっており、また第一原理計算により求めた格子定
数は a = 0.437 4)という結果も存在する。前章までに作製した B1-(Cr1-x,Gax)N薄
膜にはこれまでの実験結果から明確な B3-GaNの存在は確認されない。しかし、
これまでに相同定に利用した X 線および電子線による回折法での評価では、
B1型結晶構造と B3型結晶構造の消滅則が同じであるため、両者がある程度の
クラスターで存在していないと見分けることが難しい。また、B3-GaN は
B4-GaN と同じく、Ga は N に対して 4 配位構造をとるが、Giehler ら 6)による
と B4-GaN の FT-IR スペクトルは k = 558 cm-1にピークが現れるのに対し、
B3-GaNはそれよりもわずかに低波数側である k = 552 cm-1にピークを持つこ
とが報告されている。4.3.2項で示した x = 0 ~ 0.31 の Cr1-xGaxN薄膜の FT-IR
スペクトル(Fig. 4-6)には、B3-GaNに由来する k = 552 cm-1に明確なピークの存
在は確認されないが、ブロードな CrNのピーク(k = 400 cm-1)に重なっている可
能性も否定しきれないため、GaN の存在形態を FT-IR の結果だけでは結論付
けることが難しい。また、1.5節でも述べた様に GaNは高圧相への相変態には
およそ 50 GPa 以上の高い圧力を必要とすることから、Cr-Ga-N 薄膜において
は常圧相のままである B3-GaN の状態で存在する可能性も大いに考えられる。 
本研究においては遷移金属窒化物に添加した Gaの存在形態を明らかにする
ことは大きな意味を持ち、本章ではこれまでとは異なる手法によりその判別を
試みた。一般的に物質中の構成元素の配位環境や元素同士の結合距離の詳細を
調査する手法としては XANES (X-ray Absorption Near Edge Structure)や EXAFS 
(Extended X-ray Absorption Fine Structure)などが挙げられる 7)が、その解析に
は結晶構造や配位環境が既知である物質の測定結果が必要となる。しかし、
B1-GaNという試料の入手が不可能であるため、本材料ではこれらの手法は不
適であると考えた。そこで、材料中の原子位置の推定に用いられるイオンビー
ムのチャネリング効果を利用した RBS 評価に着目した。本章では、RBS を用
いて B1-(Cr,Ga)N 薄膜中の Ga 位置を推定し、そこから Ga の存在形態を考察
した。 
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5.2 内部応力評価 
 
5.2.1 実験方法 
 
薄膜の内部応力が B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜の格子定数変化に及ぼす影響を調査
するため、2.2.6項で述べた Stoneyの式により薄膜の内部応力評価を実施した。
本実験では板厚 0.2 mm の短冊状 (25 mm × 7 mm)の Si 基板上に成膜し、成
膜後の基板の反りから内部応力を求める。Table 5-1 に内部応力評価用に作製
した薄膜の成膜条件を示す。成膜後の薄膜の基板の反りは触針式形状測定機に
より測定した。作製した薄膜の組成と膜厚は RBS により評価した。 
 
Table 5-1 Deposition conditions. 
Target 
Cr-50 mol% Ga alloy 
Cr 
Substrate 
Si (100)  
Size: 25 mm × 7 mm × t 0.2 mm 
Atmosphere 
N radical 
(Flow rate: 1 sccm) 
Substrate temperature, Tsub / K 473 
Distance (target-substrate), dts / mm 55 
Base pressure, Pbase / Pa < 2.0×10-6 
Energy density / J cm-2 3.4 
Working pressure, Pw / Pa 1.2 ×10-2 
Deposition time / hour 3 
 
 
5.2.2 実験結果 
 
Fig. 5-3に触針式粗さ計により測定した x = 0 ~ 0.48 の Cr1-xGaxN薄膜成膜後
の基板形状を示す。いずれの薄膜においても成膜後の基板は薄膜側を上にして
凸形状になっていることから薄膜の面内方向には圧縮応力が残留しているこ
とが明らかとなった。Fig. 5-4に各基板の反りとその膜厚から Stoneyの式によ
り求めた内部応力の値を示す。2.2.6 項で述べた様に、この内部応力には基板
材料と薄膜の熱膨張率の差に由来する熱応力も含まれているが、その大きさは
無視できるほど十分に小さいため、Fig. 5-4 の結果は薄膜の内部応力として扱
う。x = 0の薄膜 (CrN)の内部応力の値は σ = -2.1 GPaであった。CrNの内部応 
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Fig. 5-3 The substrate profiles of the Cr
1-x
Ga
x
N thin films with various x.  
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Fig. 5-4 The residual stress of the Cr
1-x
Ga
x
N thin films as a function of the 
composition ratio of Ga / (Cr+Ga). 
 
 
力の報告値は成膜手法や成膜条件によって大きく異なるが、その範囲は σ = -5 
~ 0.1 GPa程度であり 8-11)、本実験により得られた結果も妥当であると判断した。
x = 0.10 の薄膜の内部応力の値は σ = -3.0 GPaで、x = 0 ~ 0.48 の範囲で最も大
きい値を示した。Fig. 5-4 から薄膜の Ga 組成比 x の増加に伴う、圧縮応力 σ
の変動に関しては明確な傾向が確認されない。 
ここで薄膜に付与されたこれらの圧縮応力と Fig. 5-1に示す薄膜の格子定数
変化の関連性を考える。PLD法により作製した x = 0の薄膜(CrN)の格子定数は
およそ a = 0.416 nm であり、これは CrNの ICDDカードデータの格子定数 a = 
0.414 nm に比べて 0.48 %増加している。この 0.48 %の CrNの格子定数の増加
は x = 0 の薄膜(CrN)に残留している σ = -2.1 GPaの圧縮応力によるものと仮定
した場合、1 %以上の格子定数を増大させるには薄膜にはより大きな圧縮応力
が付与されている必要がある。また、その変形に必要な圧縮応力の大きさにつ
いて考えると、仮に CrNに静水圧をかけてその格子定数を 1 %変化させる場合、
CrNの体積弾性率は 246 GPa12)であることから、変形に必要なその静水圧の大
きさは 7.5 GPa となる。しかし、x = 0.30 の薄膜に実際に残留している圧縮応
力は σ = -2.7 GPa であり、1 %以上の格子定数を増大させるには十分な大きさ
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であるとは言えない。このことから B1-(Cr1-x,Gax)N薄膜の格子定数変化は薄膜
に付与された内部応力のみの影響とは考えにくく、5.1節で述べた様に B3-GaN
の存在が疑われる。そこで、次にイオンビームのチャネリング効果を利用した
RBS 評価を行い、薄膜内の Ga位置の推定を試みた。 
 
5.3 RBSによるチャネリング効果を利用した Ga位置の推定 
 
5.3.1 チャネリング現象 
 
Fig. 5-5に<110>結晶軸からみたダイヤモンド構造の様子 13)を示す。Fig. 5-5
にみられるように結晶内では原子核が列をなして並んでおり、この原子列の間
には原子の存在しない大きな空間があることが分かる。この空間をチャネル
(channel)という。Fig. 5-6 に示すように理想的な単結晶試料に対して、結晶軸
に対して平行にイオンビームを入射した場合のイオンビームの挙動 14)を図示
する。Fig. 5-6 (a)に示すように一部のイオンは試料を構成する原子と直接衝突
して散乱を引き起こすが、Fig. 5-6 (b)に示すようにイオンビームの大部分は原
子列の原子と衝突することなく結晶チャネルの中を進行する。このような現象
をイオンのチャネリング効果という 13,14)。RBS を使用した場合、チャネリン
グ軸に沿ってイオンビームを入射するとラザフォード後方散乱の確率が大幅
に低下し、後方散乱されるイオンの収量が著しく低下する。しかし、実際の単
結晶試料には格子欠陥が存在し、Fig. 5-6 (c)に示すように単結晶試料に対して 
 
 
 
Fig. 5-5 The viewing along crystallographic axes <110> for diamond. 13) 
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Fig. 5-6 Channeling effect of ion beam. 14) 
 
チャネリング軸に沿ってイオンビームを照射しても内在する格子欠陥はチャ
ネル中を進行するイオンビームを阻害することになる。この格子欠陥の度合い 
からチャネリング効果の度合いも変化し、取得される RBS のスペクトル強度
にも変化が現れる。このことから、イオンビームのチャネリング効果を利用し、
その RBS スペクトルを解析することでエピタキシャル薄膜のような単結晶に
近い試料の結晶性評価や不純物原子の位置決定が可能となる 13,14)。 
本実験ではこのイオンビームのチャネリング現象を利用し、B1-(Cr1-x,Gax)N
薄膜中の Ga位置を推定した。Fig. 5-7 に考えられる B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜の構造
とそれに伴って得られるチャネリング効果の予測を図示する。Fig. 5-7(a)に示
すように Gaが B1-CrNの Crサイトに置換されている場合、B1-(Cr1-x,Gax)N薄
膜の<200>方向に沿ってイオンビームを照射すれば、チャネリング現象が生じ、
薄膜を構成する 3元素全て(Cr、Gaおよび N)に対して後方散乱されるイオンビ
ームの収量が著しく低下するはずである。一方、Gaが B3型結晶構造のように
N のつくる fcc 格子の正四面体位置にいる場合、Ga は B1 型結晶構造の Cr と
Nがつくるチャネルを占拠することになる。このような構造の場合、Fig. 5-7 (b)
に示すように B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜の<200>方向に沿ってイオンビームを照射
しても、Crと N に関してはチャネリング現象が発生するが、Ga に関してはイ
オンビームのチャネル中の進行を妨げ、衝突を招くことになる。そのため Ga
に関してはチャネリング現象が発生しない、もしくは発生しづらい状況になる
ことが予測される。その結果、得られる RBS スペクトルは Cr および N に関
しては収量が低下し、Ga の収量は Cr や N に対して相対的に増加するはずで
ある。そのため、イオンビームのチャネリング効果を利用することで、
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B1-(Cr1-x,Gax)N薄膜中のGaの位置によって得られるRBSスペクトルのCr / Ga
の相対強度に変化が現れるはずである。本実験ではエピタキシャル成長した
B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜に対してチャネリング軸に沿ってイオンビームを照射し、
得られた RBS スペクトルの各元素に由来するピーク強度の変化を解析するこ
とで Ga位置の推定ができると考えた。 
 
 
 
 
Fig. 5-7 The expected ion beam behavior in (Cr,Ga)N thin films. 
 
 
5.3.2 実験方法 
 
チャネリング現象を引き起こすためには B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜をエピタキシ
ャル成長させる必要がある。そこで第 3 章と同様に基板材料に単結晶
MgO(100)を用いてエピタキシャル B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜を作製した。Table 5-2
にその成膜条件を示す。予備実験により Ga 組成比 xが大きい場合には、薄膜
はエピタキシャル成長しづらいことが分かっている。そこで本実験では Ga添
加量を抑えるためにターゲット材料に Cr-10 mol%合金を採用した。また RBS
での解析の際に薄膜の Cr と Ga のステップが重ならないようにするため、成
膜時間を 1時間に設定し、薄膜の膜厚を 100 nm 以下に調整した。 
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作製した薄膜は事前に薄膜評価用 XRD で相同定およびロッキングカーブ測
定を行い、その結晶性を評価した。Fig. 5-8に作製した薄膜の XRD図形を示す。
Fig. 5-8 (a)に示す θ-2θスキャンにおいて強度の強い MgO基板 200 ピークのわ
ずか高角度側に B1-(Cr1-x,Gax)N薄膜の 200ピークの存在が確認できる。またこ
の薄膜のピークから(111) の φスキャンを測定すると、Fig. 5-8 (b)に示すよう
に 90 deg.毎の 4 本のピークが確認されたことから、薄膜はエピタキシャル成
長していることが確認された。Fig. 5-8 (c)に薄膜の 200ピークのロッキングカ
ーブ測定の結果を示す。薄膜 200 ピークのロッキングカーブの半値幅の値は Γ 
= 1.171 deg.であり、薄膜には 1 deg.程度の結晶方位の揺らぎが存在しているこ
とを意味する。成膜をしていない MgO基板のロッキングカーブを測定した所、
そのピークの半値幅は Γ = 0.018 deg.であった。作製した薄膜のロッキングカー
ブの半値幅の値は MgO基板に比べて 2桁も大きいことから、作製した薄膜は
エピタキシャル成長しているものの、大きな結晶方位の揺らぎを有しているこ
とが分かった。なお、報告されている MgO 基板上にエピタキシャル成長させ
た CrN薄膜のロッキングカーブの半値幅はおよそ Γ = 0.09 15) ~ 0.16 16)deg.であ
り、本研究でエピタキシャル薄膜としての結晶性は優れたものではないことを
付記しておく。 
薄膜の RBS スペクトルを取得する際には、Fig. 5-9に示すように試料ステー
ジ中央に薄膜を取り付けた。その後、試料ステージの傾斜角度 Theta および
Tilt を変化させ、B1 <200>に沿ったチャネリング軸を探索した。チャネリング
軸を探索する際には試料に照射するイオンビームの電流量を一定に保ちなが
ら検出器の収量(カウントレート)が最小になるようにThetaとTiltを調整した。 
 
 
Table 5-2 Deposition conditions. 
Target Cr-10 mol% Ga alloy 
Substrate MgO (100) 
Atmosphere 
N radical  
(Flow rate: 1 sccm) 
Substrate temperature, Tsub / K 473 
Distance between target and substrate, dts / mm 55 
Base pressure, Pbase / Pa < 2.0×10-6 
Energy density of the Laser power / Jcm-2 1.7 
Working pressure, Pw / Pa 6 ×10-3 
Deposition time / hour 1 
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Fig. 5-8 XRD patterns of the Cr-Ga-N thin film on MgO substrate. 
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Fig. 5-9 Schematic illustration of stage set-up for RBS. 
 
 
 
5.3.3 実験結果 
 
Fig. 5-10 (a)、(b)に B1-(Cr1-x,Gax)N薄膜にHe2+イオンビームを照射した際の、
検出器の収量(カウントレート)と試料ステージの傾斜角度 Theta および Tilt の
関係をそれぞれ示す。この測定の際の試料の取り付けではThetaに関しては θ = 
-3.35 deg.で収量が最小となり(Fig. 5-10 (a))、Tilt に関しては t = 3.5 degで収量
が最小となった(Fig. 5-10 (b))。このことから、本試料の取り付けではチャネリ
ング軸は(θ, t) = (-3.35, 3.5)であると判断した。 
Fig. 5-11にステージ座標 (θ, t) = (0.00, 0.0) および (θ, t) = (-3.35, 3.5) で測定
した RBS スペクトルを示す。ステージ座標 (θ, t) = (0.00, 0.0) はチャネリング
軸から大きく外れており、この状態で取得した RBS スペクトルをこれ以降ラ
ンダムスペクトルと呼ぶ。一方、チャネリング軸に沿って測定したステージ座
標 (θ, t) = (-3.35, 3.5) のスペクトルはこれ以降チャネリングスペクトルと呼ぶ。 
なお、ランダムスペクトルに対して RUMP により薄膜の組成比を求めたとこ
ろCr: Ga: N = 45 : 5 : 50となっておりGa組成比は x = 0.10であることが確認さ
れた。 
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Fig. 5-10 The relationships between count rate and stage angle. 
 
 
Fig. 5-11 RBS spectra of the Cr-Ga-N thin film obtained at different stage angle. 
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Fig. 5-11に示すようにチャネリングスペクトルの Ga、Cr、Mg、O、Nの各
ステップ強度はランダムスペクトルに比べてが減少しており、ある程度のチャ
ネリング現象が起こっていることが分かる。理想的な単結晶試料であればその
チャネリングスペクトルの強度はランダムスペクトルに比べて 1/100程度にな
るはずであるが 13,14)、今回取得した Cr-Ga-N 薄膜のチャネリングスペクトルの
強度はそこまでの低下を示さない。これは 5.3.2 項で述べた様に Cr-Ga-N 薄膜
ロッキングカーブの値から分かるように、薄膜はある程度のエピタキシャル成
長はしているものの、大きな結晶方位の揺らぎを含んでおり、チャネリング現
象が十分に起こっていないことが考えらえる。 
次に詳細な解析のため Fig. 5-11 に示すランダムスペクトルおよびチャネリ
ングスペクトルの Cr のステップ強度を 1 として規格化し、再プロットした結
果を Fig. 5-12 (a) ~ (c)に示す。Fig. 5-12 (a)は得られたデータの全チャンネル領
域(0 ~ 2000 ch.)を示しており、Fig. 5-12 (b)、(c)はそれぞれ Crおよび Gaのステ
ップに相当するチャンネル領域を拡大して表記している。同図では Cr のステ
ップ強度を 1としているため Fig. 5-12 (c) に示す Gaステップの相対強度がそ
のまま、Ga / Crの強度比を表している。同図から分かるようにランダムスペ
クトルおよびチャネリングスペクトルの Ga / Crの強度比はほぼ等しいことが
分かる。このことから、薄膜中の Ga 位置の推測を行うと、仮に Ga が N のつ
くる fcc 格子の正四面体位置に存在した場合、Ga はチャネリング現象が起こ
りにくいためチャネリングスペクトルの Ga / Crの強度比はランダムスペクト
ルの場合に比べて大きくなるはずである。しかし、実際に得られた結果は両者
のスペクトルにおいて Ga / Crの強度比はほぼ等しく、これは Gaが Crと同程
度にチャネリング現象を引き起こしていると捉えることができる。これは、
Cr-Ga-N 薄膜中の Ga は Cr および N と同様にチャネリング軸に沿って配列し
ていることを示唆している。本結果は直接的な Ga位置を示すものではないが、
B1-(Cr,Ga)N薄膜において Gaは Crと同じく正八面体位置に存在しており、す
なわち GaNは高圧相である B1型結晶構造を有していることが推測される。 
本実験結果はCr-Ga-N薄膜のGaN含有量が x = 0.10のみの結果であるため、
全ての Ga組成比にわたり薄膜中の GaNが B3型結晶構造で存在する可能性を
完全に否定できるものではない。そのため、より格子定数が大きくなる高濃度
に Ga を含有した薄膜については EXAFS などによる詳細な解析が必要である
と考えられる。しかし、本実験から得られた結果を考察すると、やはり薄膜中
の GaNはその高圧相である B1型結晶構造を有しており、CrNに対して置換型
で固溶していると考えることが妥当である。 
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Fig. 5-12 Normalized RBS spectra of the Cr-Ga-N thin films. 
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5.4 CrNに対する GaNの置換型固溶による格子定数増大要因の考察 
 
これまで (Ti,Cr)N に代表される B1 型結晶構造を有する擬二元系窒化物
(A1-x,Bx)N の格子定数は x の変化に伴いそれを構成するそれぞれの窒化物であ
る ANおよび BNの格子定数の間をべガード則的に従うことが報告されている
17,18)。しかし、これに対して B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜は x の増加に伴い B1-GaN の
格子定数を大きく上回り、CrNと B1-GaN の格子定数から成るべガード則には
従わない。また、この格子定数の増加の要因は薄膜に残留している内部応力で
は説明ができない。一方で、B3-GaN の格子定数が B1-GaN よりもはるかに大
きいことから、薄膜中の GaN が B3 型結晶構造を有していることを疑ったが、
その可能性も低い。これまでの実験結果からでは B1-(Cr1-x,Gax)Nの格子定数変
化の要因を明確にすることはできていない。しかし、逆の視点で捉えれば、
B1-(Cr1-x,Gax)N薄膜の格子定数変化に関しては、これら以外にその要因を求め
ることが妥当であると考えられる。また B1-(Cr1-x,Gax)N薄膜の格子定数変化が
ベガード則に従わない理由として CrNと GaNの化学結合状態が大きく異なる
ことが考えられる。 
CrN と GaN の化学結合状態を考えると、CrN は侵入型窒化物であり、GaN
は共有性窒化物である。CrN は fcc 構造をもつ金属 Cr の正八面体位置に N が
侵入型で存在しており、Cr-Cr 間の金属結合をベースに Cr-N 間ではイオン結
合および共有結合が混ざった状態をとるとされている 19)。一方、GaN は共有
結合が支配的である。 
共有結合性物質の格子定数を決定づける原子間の結合距離は、イオン結合性
物質とは異なり単純な原子半径で考えることが出来ないのが量子化学の基本
である。この原子間の結合距離は共有結合に参加する電子数で決まる。共有結
合に参加する電子数がある程度までならその電子は結合性軌道に入るために
その数が多いほど結合距離は小さくなる。しかし、この共有結合に参加する電
子数がある程度以上になると結合性軌道は満たされ、遂には反結合性軌道に入
るようになるため、原子間の結合距離は大きくなる。これが共有性結合物質の
結合距離が原子半径では単純に議論できない最大の理由である。CrN に GaN
が固溶した場合、その格子定数は明らかに大きくなっている。この理由を化学
結合や原子サイズに基づいて考えると以下の 2つの要因が推測される。 (1) 共
有電子が反結合性軌道に入ったため、(2) Cr よりサイズが大きな Ga に置換し
ているためである。 
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(1)に関しては厳密な量子化学計算が必要であるために、本研究ではその詳
細については言及しないが、CrNの電子状態は既に(p-d)の結合軌道はほぼ満た
されている状況にある 20,21)。そのため、Cr より多くの 3d 電子、更には 4p 電
子をも持つ Gaが Crを置換することで、共有結合に参加する電子数が増加し、
(p-d)*の反結合軌道に入り始めたと考えるのは妥当であると思われる。 
(2)に関して言及すると、原子半径には、大きく分けて、イオン半径、共有
結合半径、金属半径、ファンデルワールス半径と言う 4 つの指標が存在する。
B1-(Cr,Ga)N を考えた場合、その化学結合状態は共有結合およびイオン結合が
共存しており、その組成と共にその割合が変化し、複雑化していることが予想
される。そのため、イオン半径あるいは共有結合半径を B1-(Cr,Ga)Nの結合距
離の指標としてそのまま適用することはできない。しかし、CrNをはじめとす
る遷移金属窒化物は、そもそも最密状態の金属原子の格子間位置に N が固溶
したという侵入型窒化物である。その Cr が Ga に置換したのだから金属半径
を適用するのは最も適当であると思われる。Cr および Ga の金属結合半径は
Crが r = 0.1186 nm であり、Ga はそれよりも大きく r = 0.1246 nm となってい
る 22)。そのため、金属結合半径がより影響しているものと仮定すれば CrN の
Crサイトを Gaに置換することで、その格子定数が増加したと解釈することも
可能だと考えられる。 
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5.5 まとめ 
 
B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜の xによる格子定数変化の要因を明らかにするため、薄
膜の内部応力評価および薄膜内の GaN の結晶構造の判別を試みた。薄膜の内
部応力評価には Stoneyの式を利用した。薄膜内の GaNの結晶構造の判別には
RBS のチャンリング効果を利用し、得られたスペクトルを解析することで結
晶格子内の Ga位置の推定を行った。以下に得られた結論を示す。 
 
 
1) 板厚 0.2 mm の短冊状の Si 基板上に Cr-Ga-N薄膜を作製した所、薄膜側を
上にして全ての試料は凸形状に沿っており、薄膜には圧縮応力が付与され
ていることが明らかとなった。 
 
2) 薄膜に付与された圧縮応力の大きさは x = 0.1 にて最大値である σ = -3.8 
GPaを示した。なお、薄膜の GaN含有量の増加に伴う明らかな圧縮応力の
増加は認められなかった。 
 
3) MgO 基板上に B1-(Cr1-x,Gax)N 薄膜をエピタキシャル成長させ、RBS の試
料ステージを調整することで、ランダムスペクトルおよびチャネリングス
ペクトルを取得した。 
 
4) ランダムスペクトルおよびチャネリングスペクトルの Cr / Gaの相対強度
に変化はなく、B1-(Cr1-x,Gax)Nの Gaは Crと同じく正八面体位置に存在し
ていることが示唆された。このことから、B1-(Cr,Ga)N薄膜内の GaNは高
圧相である B1 型結晶構造を有していることが推測される。 
 
 
B1-(Cr1-x,Gax)N薄膜の xの増大に伴う格子定数変化は CrNと B1-GaNによる
ベガード則に従わない。この要因としては薄膜の内部応力や B1-GaNよりもは
るかに大きい格子定数をもつ B3-GaN の存在が疑われたが、これらの関連性は
低いことが確認された。格子定数増大の明確な要因は明らかとなっていないが、
おそらくは CrN と GaN の化学結合状態の大きな違いによるもの推測される。 
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第 6章 
 
化学結合論に基づく CrN に対する
GaNの強制的固溶手段の検討 
 
6.1 はじめに 
 
第 4 章で述べた様に B1-(Cr1-x,Gax)N における GaN 固溶量の増加が薄膜の高
硬度化に寄与することが明らかとなったが、その最大固溶量はおよそ x = 0.3
程度であった。4.1 節で述べた様に Cr1-x,AlxNにおいては AlN の最大固溶量は x 
= 0.7程度であり、それに比べると GaNの最大固溶量は遥かに低い値となって
いる。 
GaN の最大固溶量が低い原因のひとつには PLD 法による成膜では成膜時の
圧力効果が不足していることが考えられる。1.5 節でも述べた様に GaN は B4
型結晶構造から高圧相である B1 型結晶構造への相変態圧力はおよそ 53 GPa
と非常に高い値を必要とする。AIP 法やスパッタリング法では基板側にバイア
ス電圧をかけることで、基板に衝突する蒸着物(イオン)の運動エネルギーを上
昇させ、高い圧力効果を得られることができる。しかし、PLD 法ではその成
膜原理から成膜時の圧力効果は AIP 法やスパッタリング法に比べて小さいこ
とが予想される。Fig. 4-14に示したように、硬さの傾向から B1-(Cr1-x,Gax)Nの
GaN固溶量が x = 0.3 以上に増加すれば更なる特性向上に期待できるが、PLD
法による薄膜の作製に限ればこれ以上の GaN 固溶量の大幅な向上は達成困難
であることが考えられる。そこで、GaN 固溶量を増加させるための別のアプ
ローチとして、CrN と GaN の化学結合状態に着目した。本章では、化学結合
論に基づき CrNに対する GaNの強制的固溶手段を検討し、その結果 Cr1-xGaxN
薄膜に新たに第 4元素としてOを添加し、GaNの最大固溶量の増加を試みた。 
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6.2 CrNおよび GaNの化学結合状態と O添加の狙い 
 
固溶体における溶質材料の固溶量の増加を目的とした場合に、まずは固溶体
の形成条件について考える必要がある。平衡状態における置換型固溶体の形成
にはいくつかの満たすべき条件がある。例えば、合金の固溶体形成に関する経
験則として、ヒューム・ロザリーの法則 1,2)が挙げられる。ヒューム・ロザリ
ーの法則では置換し合う金属原子半径の差が 15 %以内の場合には置換型固溶
体を形成するものとされている。また全率固溶を示す物質の場合、置換し合う
両者には同じ結晶構造を要求し、そのサイズも近しいものである必要がある。
しかしながら、逆は必ずしも真ではない。つまり、同じ構造、近いサイズとう
いうだけでは互いに固溶体を形成することにはならない。 
化学結合状態は主に共有結合、金属結合、イオン結合の 3 つに分けられる。
Fig. 6-1 に各種化合物の化学結合状態による分類 3)を示す。同図から分かるよ
うに最もイオン性に富む化学結合状態の化合物はアルカリハライドであり、最
も共有性に富む化学結合状態の化合物は炭化物である。これらに比べて窒化物
および酸化物の化学結合状態はやや複雑である。窒化物の化学結合状態は金属
性に富むものから共有性に富むものまで存在し、Fig. 6-1において広い範囲を
とる。また酸化物の化学結合状態は窒化物に比べてイオン性が高く、金属性が
低いことが分かる。 
CrN に対する GaN の固溶量の増加を目的とした場合、置換し合う両者の化
学結合状態を考慮する必要がある。ここで CrNと GaNの化学結合状態を考え
る。5.4節でも述べた様に CrNは金属 Crがつくる fcc格子の正八面体位置に N
が侵入型で存在する侵入型窒化物である。その化学結合状態は Fig. 6-2に示す
ように Cr-Cr 間の直接的な金属結合に加えて、Cr-N 間の共有性およびイオン
性を併せ持つ中間的な化学結合状態であると考えられている 4)。一方、GaNは
III-V 族の窒化物であり、Ga は N に対して正四面体型の配位をとり、sp3混成
軌道による共有結合を形成しているとみなせる。B4型結晶構造および B3型結
晶構造をもつ化合物の化学結合状態は共有性が支配的である(ただし、B4型結
晶構造は B3 型結晶構造に比べてわずかにイオン性が高い)。GaN は B4型結晶
構造をとることからB3型結晶構造(閃亜鉛鉱型)をとる III-V族化合物に比べて、
イオン性の寄与がわずかに大きい 4)。CrN と GaN の両者の化学結合状態の定
量的な比較は困難であるが、両者は同じ窒化物であるものの、化学結合状態は
大きく異なっている。ここで両者の化学結合状態を近づけることで GaN 固溶
量が増加するものと考え、その手段として薄膜への O添加を検討した。 
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Fig. 6-1 Material classifications by the type of chemical bonding.3)  
 
 
 
Fig. 6-2 Chemical bonding of (a) Cr-Cr and (b) Cr-N in CrN4) 
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CrN薄膜に O を添加すると、Oは B1-CrNの Nサイトを置換固溶し、Cr(N,O)
固溶体を形成することが報告されている 5-10)。またその特性に関しては、薄膜
中の O 量の増加に伴い Cr(N,O)薄膜の硬度は上昇し、O が最大限に固溶した
Cr(N,O)は 32 GPa のナノインデンテーション硬さを示した 8)。Suzuki ら 10,11)の
報告によれば、この O 添加による硬度上昇機構は、Cr(N,O)はマクロ的な構造
としては B1 構造を保っているが、ナノオーダーの構造としては B1相と Cr2O3
に起因する D51 相がナノラメラ組織を形成し、そのナノラメラ組織の境界で
生じる転位運動の抑制が高硬度化を促すと考えられている。以上のことから、
CrNへの O添加は硬度を損なうことなく B1 型結晶構造を維持したまま、薄膜
の化学結合状態の変化(イオン性の向上)を引き起こすことが可能であると予
想した。 
これを踏まえた上で Cr-Ga-N に O を添加した Cr-Ga-N-O を考えると、これ
は Cr-N および Ga-N の結合にそれぞれ O が加わることを意味する。これに伴
い Fig. 6-3の矢印に示すようにCr-NおよびGa-Nの化学結合は酸化物側へシフ
トし、両者のイオン性の増加が期待できる。その結果、Cr(N,O)および Ga(N,O)
といった酸窒化物となることで両者の化学結合状態は互いに近しいものとな
り、Cr(N,O)となった B1相に対する Ga(N,O)の固溶量が増加するのではないか
と考えた。そこで、PLD 法にて新たに Cr-Ga-N-O 薄膜を作製し、その特性を
評価した。 
 
Fig. 6-3 The prediction of change in the character on chemical bonding by oxygen 
addition into CrN and GaN. 
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6.3 実験方法 
 
6.3.1 薄膜への O添加手法 
 
薄膜への O添加は、成膜中に ECR イオン源により発生させた N-Oイオンビ
ームを基板に向かって照射することで添加した。薄膜へ添加する O 量を抑え
るため、ECR イオン源に導入するガスは純 O2ガスではなく N2-3 vol% O2ガス
を使用した。N-O イオンビームを発生させる際にはバリアブルリークバルブに
より酸素分圧が 1.5×10-4 Pa の N2-3 vol.%O2ガスを ECR イオン源に導入し、
N-O イオンビームを発生させた。照射する N-O イオンビームの加速電圧は 2 
keV、電流値は 0.1 mAとした。薄膜に対する N-Oイオンビームのおおよその
飛程を見積もるため SRIM12)によるシミュレーションを行った。シミュレーシ
ョンを実施する場合に Cr-Ga-Nでは密度等の詳細が不明なため、イオンビーム
の照射対象として CrNを仮定した。加速電圧が 2 keV の場合、CrNに対する
Nおよび Oイオンの飛程はおよそ 5 ~ 10 nm であった。イオンビームを成膜に
利用する場合、基板に到着するイオンの供給量を蒸着物質の供給量と同程度に
する必要がある。ここでイオンビーム照射によるイオン供給量(φion)と蒸着物質
の供給量(φmetal)の比を輸送比(φmetal / φion)とする。φmetalは次式のように表すこと
ができる。 
 
φ 
metal
 = D ∙ ρ ∙ 
Na
A
 = 6.02 × 1014 ∙ D ∙ 
ρ
A
 
 
ここで式中の記号はそれぞれ、Dは薄膜の成膜速度 (Å / sec)、ρ は薄膜の密度 
(g / cm3)、Naはアボガドロ数 (6.02×1023)、Aは原子量となっている。それぞ
れの値を CrNで採用すると ρ = 6.1 g / cm3、A = 52.0となっている 4)。成膜速度
は D = 0.3 Å / secとなるように成膜時に照射するレーザーのフルエンスを調整
した。一方、φionは次式のように表すことができる。 
 
φ 
ion
 = 
I
S
 ∙ 
1
e
  
 
ここで Iは照射するイオンビームの電流量 (A)、eは電子量 (C)、Sはイオンビ
ームの面積 (cm2)を示しており、その値はそれぞれ I = 0.1×10-4 (A)、e = 1.6×
(6.1) 
(6.2) 
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10-19 (C)となっている。イオンビームの面積 Sは装置の仕様からおよそ S = 30 
cm2となっている。以上の式から計算される輸送比(φmetal / φion)は 1.1となって
おり、成膜中に基板に到達するイオン供給量と蒸着物はほぼ同程度となってい
る。 
 
 
6.3.2 成膜条件 
 
PLD法により作製した Cr-Ga-N-O薄膜の成膜条件を Table 6-1に示す。これ
までと同様にチャンバー内に基板とターゲットをセットした後に 2 × 10-6 Pa
以下まで真空引きを行った。ターゲットは前章と同様に Cr-50 mol% Ga合金と
Cr板を組み合わせて使用し、互いの面積比を変えることで添加する Ga量を調
整した。O 添加のための N-O イオンビームの安定的な発生を確認した後、流
量 1 sccm の窒素ガスをラジカル化し、チャンバー内に導入した。その後、IR
ヒーターにより基板温度を Tsub = 473 K に保持した。その後、レーザーをター
ゲットに照射し、アブレーションプラズマを発生させ、成膜を行った。6.3.1
項で述べたように、イオンビーム照射による輸送比の調整をするため、本実験
ではレーザーフルエンスを 3.4 J/cm2に設定した。成膜時間は 3 時間とした。
また O添加による影響を調べるため、比較として純 N2ガスを用いて、Nイオ
ンビームのみを照射した Cr-Ga-N薄膜サンプルを作製した。 
 
 
Table 6-1 Deposition conditions. 
Target 
Cr-50 mol% Ga alloy 
Cr 
Substrate Si (100) 
Atmosphere N radical 
Substrate temperature, Tsub / K 473 
Distance (target-substrate), dts / mm 55 
Base pressure, Pbase / Pa < 2.0×10-6 
Energy density / J cm-2 3.4 
Working pressure, Pw / Pa 1.2 ×10-2 
Deposition time / hour 4 
Ion beam 
Source gas 
N2-3 vol% O2 
N2 
Working pressure / Pa 5 × 10-3 
Accelerating voltage / keV 2.0 
Beam current / mA 0.1 
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6.4 薄膜の特性評価結果 
 
6.4.1 組成分析結果 
 
 RBS により作製した薄膜の組成分析を実施した。Fig. 6-4に成膜中に N-Oイ
オンビームを照射して作製した代表的な Cr-Ga-N-O 薄膜の RBS スペクトルを
示す。得られたスペクトルには Cr、Ga、N のステップに加えて Oのステップ
が確認された。得られた RBS スペクトルから薄膜の組成は膜厚方向に対して
ほぼ一定であることが分かる。Table 6-2に RUMP のフィッティングカーブに
より求めた各薄膜の組成比を示す。作製した Cr1-xGaxN1-yOy薄膜の xの範囲は 0 
~ 0.48 となっている。N と O は軽元素であるため Cr や Ga に比べて検出感度
は低く、薄膜の N/O比 (y = O / (N+O))に関してはおおよその値となるが、作製
したいずれの薄膜においてもその値は 0.4で一定であった。 
 
 
Fig. 6-4 A typical RBS spectrum of the Cr-Ga-N-O thin film deposited with Sr = 1.0 
target. The simulated result by RUMP showed the composition ratio of the thin film 
was Cr: Ga: N: O = 26: 24: 30: 20. 
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Table 6-2 Results of compositional analysis by RBS. 
Source gas 
for ion beam 
SR 
Composition / mol% 
x y 
Cr Ga N O 
N2 1.0 26 24 50 0 0.48 0 
N2-3 vol% O2 0 50 0 30 20 0 0.4 
N2-3 vol%O2 0.5 31 20 29 20 0.39 0.4 
N2-3 vol%O2 1.0 26 24 30 20 0.48 0.4 
 
 
6.4.2 相同定結果 
 
Fig. 6-5 (a)、 (b)に成膜中に N-O イオンビームを照射して作製した
Cr1-xGaxN1-yOy薄膜の XRD図形を示す。また Fig. 6-5 (c)には比較のため Nイオ
ンビームのみを照射して作製した Cr1-xGaxN薄膜と Fig. 6-5 (d)には第 4章にて
作製した Cr1-xGaxN薄膜の XRD図形を示す。Fig. 6-5(c)、(d)に関してはピーク
を明確に表示させるため、強度のスケールを 10 倍にして示している。また同
図の下部には CrN13)、B4-GaN14)、Cr2O315)、Ga2O316)のカードデータをそれぞれ
示す。Fig. 6-5 (a)、(b)に示すように x = 0 ~ 0.48 の Cr-Ga-N-O 薄膜の XRD図形
には B1 200 に由来するピークが現れており、薄膜は主に(200)に配向した B1
型の結晶構造を有していることが分かる。一方、Fig. 6-5 (c)に示す Nイオンビ
ームを照射した x = 0.48 の Cr1-xGaxN薄膜は B1 200 のピーク強度が低くなり、
Fig. 6-5 (d)のイオンビーム照射なしの x = 0.51 の薄膜とほぼ同様な XRD図形
を示した。このことから、Fig. 6-5 (a)に示す x = 0.48の Cr1-xGaxN1-yOy薄膜にみ
られる B1 型結晶構造の存在は O添加が作用しているものと判断できる。 
Cr-Ga-N-O 薄膜の B1 200 ピークは x の増加に伴い、低角度側にシフトして
いる。更に N-Oイオンビームを照射した x = 0.48 の 200ピークはイオンビーム
照射無しの x = 0.51 に比べても低角度側に位置していることが分かる。Fig. 6-6
に B1 200ピークの位置から計算した B1型結晶構造相の面間隔 d200を示す。こ
れまでに述べてきた様にこの 200 ピークの低角度側へのシフトは GaN の固溶
による面間隔の増大として捉えることができる。このことから、N-Oイオンビ
ーム照射をした x = 0.48 の薄膜はより高濃度に GaNが固溶していることが推
測される。また、N-O イオンビームを照射した x = 0 ~ 0.48 のいずれの薄膜に
おいても 2θ = 33 ~ 35 deg.に強度の低いブロードなピークの存在が確認される。
このブロードなピークはO添加により生成されたCr2O3やGa2O3といった酸化
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物、もしくは N-O イオンビーム照射による界面混合層である可能性が高い。
そこで、詳細を確認するために TEM による薄膜断面の微構造観察を実施した。 
 
 
Fig. 6-5 XRD patterns of Cr1-xGaxN and Cr1-xGaxN1-yOy thin films with various x.  
(a), (b) Cr1-xGaxN1-yOy thin films deposited with N-O ion beam irradiation, (c) 
Cr1-xGaxN thin films deposited with N ion beam irradiation, (d) Cr1-xGaxN thin films 
deposited without ion beam irradiation. 
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Fig. 6-6 Interplanar distance of B1 d200 for the Cr1-xGaxN and Cr1-xGaxN1-yOy thin 
film as the function of composition ratio of Ga / (Cr + Ga). 
 
 
6.4.3 微構造観察結果 
 
TEM 観察用の薄膜断面試料は FIB を用いて作製した。Fig. 6-7に x = 0.48 の
Cr1-xGaxN1-yOy薄膜の(a) BFIおよび(b)SADを示す。また Fig. 6-7 (c)、(d)には基
板界面付近から取得した格子像をそれぞれ示す。Fig. 6-7 (b)に示すように薄膜
部分から取得した SAD からは B1 型結晶構造に由来する 111、200、220 の反
射がそれぞれ確認された。また同 SAD からは明確な第 2 相の存在は認められ
ない。SADを取得した範囲の薄膜の組成を確認するため、同程度の範囲から 3
点の EDSスペクトルを取得した。Fig. 6-8に代表的な EDSスペクトルを示す。
3点の EDSスペクトルから求めた Crと Gaの組成比の平均値は xEDS = 0.57を示
した。この結果は RBS から求めた値(x = 0.48)よりも大きい値となっている。
両者のずれの要因の一つとして、EDS により求めた値は Cr と Ga の組成比を
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定量するための標準試料を欠いた解析結果となっていることが考えられる。ま
た別の要因としては、FIB による断面試料作製の際に Ga イオンビームにより
加工を行うため、観察試料の表面には Gaイオンによる汚染が影響し、EDS に
より求めた結果は本来よりも大きくなっている可能性がある。しかし、いずれ
にせよ SADを取得したエリアは x ≥ 0.48 であり、Crと同程度の量の Gaが B1
格子中に存在していることが分かる。また N と O の組成比を確認するため薄
膜部分から EELS スペクトルを取得した。Fig. 6-9 に取得した EELS を示す。
EELS から求めた N/O 比は 0.35 を示し、RBS から求めた結果とおおよその一
致を示した。6.4.1 項で述べた様に RBS による求めた N/O比の定量性は十分に
高いとは言えないため、この結果は妥当であると判断した。TEM および RBS
による組成分析結果から薄膜部分には Cr、Ga、N、O がそれぞれ存在してお
り、x = 0.48, y = 0.4 の Cr1-xGaxN1-yOy薄膜は B1-(Cr,Ga)(N,O)相を形成している
と判断した。 
また薄膜の格子像を確認した所、基板界面からおよそ 30 nm 上方の範囲(Fig. 
6-7 (a) BFIにおける B の領域)では薄膜は結晶化しているが、Si 基板と薄膜の
界面付近(Fig. 6-7 (a) BFIにおける Aの領域)は非晶質となっている。この非晶
質領域はイオンビーム照射による界面混合層(ケイ化物、窒化物、酸化物)であ
ると判断し、これらが XRD図形(Fig. 6-5)における 2θ = 33 ~ 35 deg.のブロード
なピークであると結論付けた。 
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Fig. 6-7 (a) BFI, (b) SAD and (c) Lattice images of the Cr1-xGaxN1-yOy thin film 
with x = 0.48. (c), (d) Lattice images obtained from the sections A and B in (a) BFI. 
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Fig. 6-8 Typical EDS spectrum of the Cr1-xGaxN1-yOy thin film with x = 0.48. 
 
 
Fig. 6-9 EELS spectrum of the Cr1-xGaxN1-yOy thin film with x = 0.48. 
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6.4.4 硬度測定結果 
 
Fig. 6-10に作製したこれまでに作製した Cr1-xGaxN薄膜および Cr1-xGaxN1-yOy
薄膜のナノインデンテーション硬さを示す。x = 0 の薄膜において O添加によ
り硬度が上昇しているが、これは O の固溶硬化によるものと捉えることがで
きる。また x = 0.48の(Cr,Ga)(N,O)薄膜のナノインデンテーション硬さは 32 GPa
となっており、GaN固溶量の増加に伴い硬度の上昇を示した。 
 
 
Fig. 6-10 Nanoindentation hardness for Cr1-xGaxN and Cr1-xGaxN1-yOy thin films 
with various x. 
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6.5 O 添加の効果とその考察 
 
Fig. 6-11に示すように、第 4章で得られた結果では Cr-Ga-N薄膜においては
CrNに対する GaN の最大固溶量は x = 0.31 ~ 0.38 の範囲にあるが、新たに O
を添加した Cr-Ga-N-O薄膜では B1型結晶構造相に対する GaNの固溶量は x = 
0.48 までの増加を確認した。成膜に使用したターゲットの都合上、これ以上
に GaNを添加した薄膜の作製は困難であり、B1-(Cr,Ga)(N,O)における GaNの
最大固溶量の詳細は不明であるが、O添加によりその固溶量増加の効果は確認
できた。6.2 節で述べた様に、O 添加の効果は Cr-Ga-N の化学結合の変化をも
たらし、CrN に対する GaN の固溶量増加を促すと考えたが、ここでは更に化
学結合と配位数の観点から考察を試みる。 
 
 
Fig. 6-11 The maximum solubility of GaN in and Cr1-xGaxN1-yOy thin films. 
 
 
AB 型化合物の結晶構造はその化学結合に大きく依存することが知られてい
る 17,18)。その代表的な一例として Fig. 6-12に示すMooser・Pearson プロット 18)
が挙げられる。この図は AB型化合物におけるイオン性に影響するであろう因
子を構成原子の主量子数の平均値 n と両者の電気陰性度の差 Δxとして扱い、
この 2つの因子を軸にプロットしたものとなっている。イオン性は電気陰 
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Fig. 6-12 Mooser and Pearson plot (Structure mapping for AB type compounds).18) 
 
 
性度だけで決まるのではなく、原子の大きさにも依存し、同図の矢印に示すよ
うに左下部から右上部に向かってイオン性が増加する。この図の最も特徴的な
点は、様々な化合物をプロットした結果、AB 型化合物の結晶構造が B3(閃亜
鉛鉱)型、B4(ウルツ鉱)型、B1(岩塩)型、B2(塩化セシウム)型の 4つのグループ
にほぼ完全に分かれて分布していることである。(なお Fig.6-13 にそれぞれの
結晶構造とその配位数を示す。) Fig. 6-12に示す Mooser・Pearson プロットか
ら 4 つの結晶構造のうち、B3 型結晶構造が最も共有性に富むことがわかる。
B3型結晶構造は sp3の共有結合が支配的であり、その配位数は 4となる。一方、
最もイオン性が高いのは B2 型結晶構造となっている。イオン性が高い場合に
は共有性に由来する結合の方向性の効果が小さくなり、A、B 各元素のイオン
半径比が配位数を決める支配的な要因となる(いわゆる半径比則)。特に B2 型
結晶構造は AB原子のイオン半径比の大きい物質が多く、その配位数は Nc = 8
となっている。B1 型結晶構造は Fig. 6-12において最も広範囲に分布しており、
B2型結晶構造に次いでイオン性が高いことがわかる。B1型結晶構造中の原子
の配位数は Nc = 6をとる。これに対し B4型結晶構造の領域は B3 型と B1型の
間に位置しており、その領域は最も狭い。B4 型結晶構造は B3 型と同じく配位 
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Fig 6-13 The crystal structures of B1, B2, B3 and B4 type. 
 
 
数は Nc = 4 であり、正四面体構造を基本としている。ここで Fig. 6-14に示す
ようにMooser・Pearson プロット全体を化合物の配位数とイオン性の関係で整
理すると、最もイオン性の低い B3型結晶構造の配位数が Nc = 4であることに
対し、B1型および B2型結晶構造とイオン性の増加に伴いその配位数が Nc = 6、
8と増加していることから、イオン性の増加は配位数の増加を促すと捉えるこ
とができる。 
ここでCrNおよびGaNの主量子数の平均値 nと電気陰性度の差 Δxを求め、
Fig. 6-14にプロットした。Crおよび Gaは周期表で第四周期に、Nは第二周期
に属していることから、CrN および GaN の主量子数の平均値 n は共に 3 であ
る。電気陰性度の差 Δxはポーリングの電気陰性度を採用した場合に CrNおよ
び GaNは共に 1.4 となる。その結果、Fig. 6-14において CrNおよび GaNは B4
型結晶構造の領域と B1型結晶構造の領域の境界近くに位置することがわかる。
ここで酸窒化物となる B1-(Cr,Ga)(N,O)を考えると、N サイトを O で置換して
いることから構造内には Cr-Oや Ga-Oの結合が存在する。CrOや GaOといっ
たモノオキサイドの存在を仮定した場合に、両者の主量子数の平均値 n は 3
のままであるが電気陰性度の差は共に 1.9となる。Fig. 6-14に示すように Cr-O 
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Fig. 6-14 Mooser and Pearson plot arranged by coordination number for AB type 
compounds.  
 
 
および Ga-O の結合は Cr-N、Ga-N の結合に比べてその化学結合のイオン性は
増加する方向へシフトする。先にも述べた様に、化学結合におけるイオン性の
増加はその配位数の増加を促すことと考えられる。そのため、O 添加による
Cr-O、Ga-Oの結合の存在は Crおよび Gaにとってはより安定的に 6配位をと
りやすくなったと捉えることができる。実際、Ga の酸化物である α-Ga2O3 は
コランダム構造をとり、構造中の Ga は O に対して 6 配位をとる 19)。GaN が
CrNに固溶するということは、配位数の観点から考えると、Nに対して 4配位
をとる Gaを 6配位に変化させるということを意味する。これまでの実験によ
り CrNに対するGaN最大固溶量は x ≒ 0.3であることを踏まえると、Cr-Ga-N
では Ga の配位環境には N しか存在しないため、Ga が 6 配位をとることが難
しいことが考えられる。しかし、Cr-Ga-N-O となることで Ga の配位環境は N
に加えて O が存在しており、この O が Ga の 6 配位環境の安定化、その結果
として CrNに対する GaNの最大固溶量が増加したと考えることができる。以
上の理由から Cr-Ga-N に対する O 添加の効果としては Ga の配位環境に O が
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存在することで化学結合のイオン性が上昇し、6 配位化を促進させることで
GaNの固溶量が増加したものと考えられる。 
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6.6 まとめ 
 
CrN に対する GaN の最大固溶量の増加を目的に、化学結合の観点から新た
な第 4 添加元素として O の添加を検討した。成膜中に N-O イオンビームを照
射することで薄膜内に O 添加し、新たに Cr1-xGaxN1-yOy 薄膜を作製した。
Cr1-xGaxN1-yOy薄膜の特性を評価し、以下の結果を得た。 
 
1) RBS による組成分析の結果から Cr1-xGaxN1-yOy薄膜の x = 0 ~ 0.48 であり、
N/O比はいずれの薄膜においても y = 0.4であった。RBS により求めた N/O
比は、EELS により求めた N/O比(yEELS = 0.35)と同様な結果を示した。 
 
2) XRDによる相同定の結果、薄膜に酸素を添加した場合、x = 0.48 おいても 
明確な B1 200 ピークの存在が確認され、薄膜は主に B1 型結晶構造を有し
ていることが確認された。また、x の増加により面間隔 d200は線形的な増
加を示し、GaN の固溶を示唆した。 
 
3) TEM による微構造観察の結果から、酸素を添加した x = 0.48 の薄膜から得
られた SAD は B1 型結晶構造由来のパターンを示し、XRD の結果と同様
に GaN の固溶を示唆した。また、基板と薄膜の界面には厚み 30 nm 程度
のアモルファス状の界面混合層の存在が確認された。 
 
4) 酸素を添加した場合、薄膜は主に(Cr,Ga)(N,O)相を形成し、GaN の最大固
溶量が 0.31 から 0.48までの上昇を達成した。 
 
また、O 添加による GaN の最大固溶量の増加のメカニズムとしては、その
化学結合状態から考察すると、Gaの配位環境に Oが存在することで化学結合
のイオン性が上昇し、Gaの 6配位化を促進させ B1相への固溶しやすくなった
ものと推測される。 
 
 
 
 
 
 
 第 6章 化学結合論に基づく CrNに対する GaNの強制的固溶手段の検討  
 109 
 
参考文献 
 
1) W. Hume-Rothery, G. W. Mabbott, and K. M. Channel-Evans, Phil. Trans. Roy. 
Soc. A 233, 1 (1934). 
2) W. Hume-Rothery, P. W. Reynolds, and G. V. Raynor, J. Inst. Metals 66, 191 
(1940). 
3) 堂山 昌男, 小川 恵一, 北田 正弘, 21 世紀の材料研究, アグネ承風社, 初
版,  (1991). 
4) 一ノ瀬 昇, 桑原 秀行, ナイトライドセラミックス, 日刊工業新聞社, 初
版,  (1998). 
5) T. Suzuki, H. Saito, M. Hirai, H. Suematsu, W. Jiang, and K. Yatsui, Thin Solid 
Films 407, 118 (2002). 
6) J. Inoue, H. Asami, M. Hirai, T. Suzuki, H. Suematsu, W. Jiang, and K. Yatsui, 
IEEJ Trans. FM 124, 496 (2004).  
7) J. Shirahata, T. Ohori, H. Asami, T. Suzuki, T. Nakayama, H. Suematsu, Y. 
Nakajima, and K. Niihara, Thin Solid Films 519, 3497 (2011). 
8) K. Suzuki, T. Endo, T. Fukushima, A. Sato, T. Suzuki, T. Nakayama, H. 
Suematsu, and Koichi Niihara, Mater. Trans. 54, 1140 (2013). 
9) S. Nagasawa, K. Suzuki, A. Sato, T. Suzuki, T. Nakayama, H. Suematsu, and K. 
Niihara, Jpn. J. Appl. Phys. 55, 02BC18 (2016). 
10) K. Suzuki, H. Suematsu, G. J. Thorogood, and T. Suzuki, Thin Solid Films 625, 
111 (2017).  
11) K. Suzuki, T. Suzuki, Y. Nakajima, Y. Matsui, H. Suematsu, T. Nakayama, and 
K. Niihara, APL Mater. 3, 096105 (2015). 
12) J.F. Ziegler, M.D. Ziegler, and J.P. Biersack, Nucl. Instrum. Methods B 268, 
1818 (2010). 
13) Powder Diffraction File, ICDD International Center for Powder Diffraction Data, 
Swarthmore, PA: CrN (00-011-0065). 
14) Powder Diffraction File, ICDD International Center for Powder Diffraction Data, 
Swarthmore, PA: GaN (01-076-0703). 
15) Powder Diffraction File, ICDD International Center for Powder Diffraction Data, 
Swarthmore, PA: Cr2O3 (00-006-0504). 
16) Powder Diffraction File, ICDD International Center for Powder Diffraction Data, 
Swarthmore, PA: Ga2O3 (00-006-0503). 
 第 6章 化学結合論に基づく CrNに対する GaNの強制的固溶手段の検討  
 110 
17) J. Phillips and G. Lucovsky, Bonds and Bands in Semiconductors, 2nd Edition, 
Momentum Press (1973). 
18) E. Mooser and W. B. Pearson, Acta Cryst. 12, 1015 (1959). 
19) F.S. Galasso, Structure and Properties of Inorganic Solids, Pergamon, 1st edition, 
(1970). 
111 
 
 
 
第 7章 
 
総括 
 
本論文ではこれまでに行われてきた遷移金属窒化物に対する各種の第 3 元
素の添加効果を添加元素のつくる窒化物の形態に基づいて整理を試み、そこか
ら新たに Cr-Ga-N 薄膜の作製を考案した。PLD 法により遷移金属窒化物であ
る CrN に対して Ga を添加した Cr-Ga-N 薄膜を作製し、Ga の添加効果を明ら
かにした。以下に、各章の概要と得られた結果をまとめ、最後に本論文の結論
を述べ総括とする。 
 
第 1章では、現在の切削工具に用いられる代表的な硬質材料に関して遷移金
属窒化物を中心に、それぞれの特徴と研究開発動向についてまとめた。遷移金
属窒化物の特性改善手法としては第 3 元素の添加が有効であるが、その添加効
果を化学結合論に基づき、添加元素がつくる窒化物の形態で整理した。そこか
ら、遷移金属窒化物に対する Gaの添加に高硬度化の可能性を見出し、Cr-Ga-N
薄膜を作製し、その効果を検証するという本研究の目的を明らかにした。 
 
第 2章では、Cr-Ga-N 薄膜の作製手法を検討し、PLD装置の仕様について述
べた。また、作製した薄膜の特性評価方法についても記述した。 
 
第 3章では CrNに対する Gaの添加挙動(固溶/非固溶)を検証するため、基板
材料に MgO(100)を利用することで、単結晶に近い組織を有するエピタキシャ
ル Cr-Ga-N薄膜の作製を試みた。作製した薄膜の Crに対する Gaの組成比は x 
= 0.10であるが、基板温度が Tsub ≥ 773 K以上の場合、薄膜中の Gaは GaNの
常圧安定相である B4-GaNとして薄膜中に存在し、CrNには固溶していないこ
とが確認された。一方、基板温度 Tsub = 673 Kの場合、薄膜はエピタキシャル
成長していることが確認され、GaN は CrN に固溶することが可能であり、
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B1-(Cr,Ga)Nといった新規準安定固溶体の作製に成功した。また、GaNが CrN
に固溶することで硬度が CrNよりも上昇することが確認された。 
 
第 4章では、CrNに対してより高濃度に Ga を添加し、その含有量が Cr-Ga-N
薄膜の特性に及ぼす影響を調査するとともに CrNに対する GaN の固溶限を評
価した。ターゲット材料にCr-50 mol% Ga合金とCr板を組み合わせて使用し、
両者の面積比を変えることで Ga組成比が x = 0 ~ 0.51 の Cr1-xGaxN薄膜の作製
に成功した。x = 0 ~ 0.31 の範囲では薄膜は B1型結晶構造単相であり、GaNが
CrNに固溶していることが確認された。一方、x ≥ 0.38の薄膜では B4-GaNに
起因する第二相の存在が認められた。このことから、本成膜手法による CrN
に対する GaNの固溶限は x = 0.31 ~ 0.38 の範囲にあることが明らかとなった。
薄膜の硬度に関しては、B1-(Cr,Ga)N単相である x = 0 ~ 0.31 の範囲では xの増
加に伴い、その硬度も上昇し、最大で 29 GPaの硬度を示した。また第二相で
ある B4-GaNが現れる x ≥ 0.38の薄膜の硬度は低下した。 
 
第 5 章では GaN の固溶による B1-(Cr,Ga)N の格子定数増大要因について検
証した。GaN は CrN に固溶することでその格子定数を大きく増大させる。こ
の格子定数増大の要因としては薄膜の内部応力や、B1-GaN よりもはるかに大
きい格子定数をもつ B3-GaNの存在が疑われた。しかし、薄膜に残留した内部
応力を評価したところ、その格子定数変化との関連性は低いことが確認された。
また、一方でイオンビームのチャネリング効果を利用し、RBS によりエピタ
キシャル Cr-Ga-N薄膜中の Ga位置の推定を行った結果、Gaは B1 型結晶構造
の Crサイトを置換していることが示唆された。以上のことから CrNに対する
GaN の固溶による格子定数変化はベガード則に従わないことが明らかとなっ
た。この要因に関してはおそらく CrNと GaNの化学結合状態の大きな違いに
よるもの推測される。 
 
第 6 章では、CrN に対する GaN の固溶量増加を目的に、化学結合論に基づ
き CrNに対する GaN の強制的固溶手段を模索した。CrNおよび GaNの化学結
合状態は大きく異なるが、両者の化学結合状態を近づけることで固溶量の増加
が見込めるものと予想し、その手段として Cr1-xGaxN 薄膜に対して新たに第 4
元素として O を添加し、その効果を検証した。その結果、O を添加すること
で GaNの最大固溶量が x = 0.48 まで増加することが確認され、その硬度に関
しても 32 GPaまでの上昇を達成した。この O添加による効果は薄膜中の Ga-O
間の結合の存在が、化学結合状態におけるイオン性を上昇させていることに起
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因するものと考えられる。イオン性の上昇は Gaの 6配位化を促し、より安定
的に Gaが B1型結晶構造をとれるようになったためと考えられる。 
 
本研究では化学結合論に基づき遷移金属窒化物の材料設計を行い、PLD 法
により Cr-Ga-N 薄膜および Cr-Ga-N-O 薄膜を作製し、実験的に CrN に対する
Ga ならびに O の添加の効果を明らかにした。CrN に Ga を添加すると成膜条
件によっては擬二元系準安定窒化物である B1-(Cr,Ga)Nを形成し、硬度の改善
を達成した。しかし、B1-(Cr,Ga)N は切削工具用ハードコーティングへの応用
を視野に入れた場合、その作製手法を含め、Ga 添加のトータル的なコストを
考慮すると実用化に向けては多くの課題が残る。一方でこの B1-(Cr,Ga)Nは別
の視点から捉えてみると、高圧相である B1-GaN を常圧環境下で CrN により
安定化させた新規性のある材料であると言える。現状、B1-GaNを常圧下で存
在させる手法はない。B1-(Cr,Ga)Nは B1-GaNと CrNの固溶体であり、常圧下
で存在する B1-GaN の物性を兼ね備えた唯一の材料であるといえる。将来的に
B1-GaN のデバイス応用が考えられた場合に、本研究で得られた B1-(Cr,Ga)N
に関する知見は常圧下で安定的に存在可能な B1-GaN の作製の糸口に成りう
るものと考えられる。 
また、本論文では全章を通じて CrN に対する Ga や O といった元素の添加
効果は化学結合論で解釈することが可能であり、遷移金属窒化物をベースとす
るハードコーティングの材料設計には化学結合論を一つの指針とすることが
有効であると言える。特にこの化学結合論に基づく材料設計は添加効果が未知
である元素を添加した際の新規材料開発の場合に大いに役立つものと考えら
れる。現状、遷移金属窒化物に対してその添加効果が十分に明らかとなってい
ない元素群としてイオン性窒化物を形成する第 1 ~ 3族の元素がある。特にラ
ンタノイドを含めた第 3族元素がつくる窒化物は遷移金属窒化物と同じ B1型
結晶構造をとる。また、第 3族元素のつくる窒化物はイオン性窒化物の括りで
はあるが、その化学結合状態としては第 1、2 族元素に比べて共有性結合の寄
与が大きい。ランタノイドがつくる窒化物の結晶構造および化学結合状態を考
慮すると、ランタノイドを遷移金属窒化物に添加した場合は置換型固溶する可
能性が高いことが考えられる。硬度の観点から捉えると、ランタノイドの窒化
物がつくる B1型結晶構造の格子定数は遷移金属窒化物に比べて非常に大きい
ことから、ランタノイドが遷移金属窒化物に対して固溶した場合には大きい固
溶硬化が期待できる。更に、ランタノイドの酸化物を考えると、ランタノイド
は基本的には 3 価の陽イオンとなるが、Euおよび Ybは 2価の陽イオンとなり
得るためその酸化物もまた B1型結晶構造をとることができる。このことから、
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遷移金金属窒化物に対する Eu および Yb の添加に関しては、O の同時添加に
よる固溶限および物性の制御が有効である可能性を秘めており、その特性は興
味深いと言える。 
 
遷移金属窒化物をベースとするハードコーティング材料は今後の市場要求
を満たすためにも高硬度化を始めとする継続的な特性改善が必要である。その
ためには今一度、遷移金属窒化物に対する添加元素の添加効果(固溶/非固溶)
の見極めとその効果の制御が新規材料開発の成功を導く重要な要素となると
考えられる。本研究の取り組みから得られた一連の知見が今後の遷移金属窒化
物の新たな材料開発の一助となることを切に願う。 
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